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Sc-Nasicon Na3.4Sc0.4Zr1.6(SiO4)2(PO4) - Festkörperelektrolyt
ß”-Alumina Na2Al10.66O17 - Festkörperelektrolyt
ß-Alumina NaAl11O17 - Festkörperelektrolyt
Ca0.5CoO2 Elektrochemisch aktives Kalziumkobaltoxid - Interkalationskathode
Ca3Co4O9 Elektrochemisch inaktives Kalziumkobaltoxid
CO2 Kohlenstoffdioxid
CPE Konstantes Phasenelement (eng.: Constant-Phase-Element)
DCR Gleichstromwiderstand (englisch: Direct Current Resistance)
DME 1,2-Dimethoxyethan - Bestandteil von Flüssigelektrolyten
EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie
EIS Elektrochemische Impedanzspektroskopie
LixCoO2 Lithiumkobaltoxid - Interkalationskathode
LiPON Lithium Phosphorus Oxynitride Glass - Festkörperelektrolyt
Na4SiO4 Natriumsiliziumoxid - Grenzflächenphase
NaxCayCoO2 Natriumkalziumkobaltoxid - Interkalationskathode
NaxCoO2-y Sauerstoffdefizitäres Natriumkobaltoxid
NaxCoO2 Natriumkobaltoxid - Interkalationskathode
Nasicon Na-uper-ion-conductor - Festkörperelektrolyt
OCV Leerlaufspannung (eng.: Open-Circuit Voltage)
PES Photoelektronenspektroskopie
PLD Gepulste Laserdeposition (eng.: Pulsed Laser Deposition)
RCPE Ohmscher Widerstand parallel geschaltet mit konstantem Phasenelement
REM Raster-Elektronen Mikroskop
RMS Mittlere Rauigkeit (eng.: Roughnes Mean Square)
SE Allgemein für Festkörperelektrolyt (eng.: Solid Electolyte)








Im Jahr 1980 begann mit der Etablierung von LixCoO2 als effizientem Kathodenmaterial in se-
kundären Batterien der Siegeszug des Interkalationsakkus [1]. John B. Goodenough wird häu-
fig als Erfinder des Lithiumionen-Akkus genannt, da unter seiner Leitung das Potential aus der
Kombination von LixCoO2 als Kathode und Graphit als Anode entdeckt und weiterentwickelt
wurde. Durch die starke Leistungssteigerung der Akkus ergaben sich zunächst neue Proble-
me aus der Reaktion der organischen Elektrolyten mit den Elektroden, die die Lebensdauer
und Leistung der Akkus stark eingeschränkten. Peled et al. [2] erkannten, dass die verwende-
ten organischen Elektrolyte verschiedenste Reaktionsprodukte im Kontakt mit den Elektroden
bildeten und prägten den Begriff der Grenzflächenphase zwischen Elektrolyt und Elektroden
(SEI)(Solid Electroylte Interphase). Das Konzept der SEI war ein Durchbruch in der Li-Ionen-
Akku Forschung und führte im Jahr 1991 zum ersten kommerziellen Li-Ionen-Akku von Sony.
Heute haben kommerzielle Lithiumionen-Akkus eine Energiedichte von 770WhL−1 und sind
damit nahe an ihrem physikalisch-chemischen Limit [3, 4]. Um die Energiedichte weiter zu
erhöhen, wurden die Separatoren, die Anode und Kathode elektrisch voneinander isolieren,
immer dünner und es kam zu Fehlfunktionen, bei denen die Akkus in Brand gerieten. Durch
den Kurzschluss kommt es zu einer starken Wärmeentwicklung im Akku (einem sogenannten
„thermischen Durchgehen“), in dessen Zuge der Akku durch die intrinsische Freisetzung von
Sauerstoff nicht mehr zu löschen ist. Besondere Beachtung in den Medien bekamen dabei Fälle
des Samsungs Handys S7, des Boeing 787 Dreamliners und Elektroautos von Tesla. Die Fälle
zeigten, dass die Verwendung von Flüssigelektrolyten an Grenzen stößt, die die Sicherheit der
bestehenden Lithium-Ionen-Technologie in Frage stellen.
Dass die Verwendung von Lithium in Akkus zu einer möglichen Knappheit des nur sehr begrenzt
verfügbaren Alkalimetalls führen könnte, wurde bereits 1974 angemerkt und Natrium als weit-
verbreitete und kostengünstigere Alternative ins Gespräch gebracht [5]. Seitdem sind die An-
wendungsgebiete von Lithiumionenakkus immer größer geworden. Neben der ursprünglichen
Verwendung in kleinen portablen elektronischen Geräten werden immer größere Mengen an Ak-
kus für die Automobilindustrie produziert. In Australien wurden bereits Lithium-Stromspeicher
mit einer Kapazität von 129MWh errichtet, um die Fluktuation von regenerativen Energien aus
Sonne und Wind auszugleichen und somit das nationale Stromnetz zu stabilisieren. Spätestens
bei stationären Großspeichern, bei denen das Gewicht und Volumen des Akkus nur noch eine
untergeordnete Rolle spielt, können Natriumakkus als kostengünstigere Alternative eingesetzt
werden. Als Festkörperakkus wären sie außerdem sicherer im Betrieb und im Falle einer Havarie
weniger umweltbelastend als bisherige Lithiumionenakkus.
Um die Sicherheit von Akkus bei hohen Strömen und Temperaturen zu verbessern, ist es also
notwendig, den brennbaren (und umweltgefährdenden) Flüssigelektrolyten zu ersetzten. Fest-
körperelektrolyte bieten hier eine vielversprechende Alternative. Sie sind im Regelfall nicht
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Abbildung 1: Herausforderungen bei der Entwicklung von Festkörperbatterien. (a) Stabiler me-
chanischer Kontakt zwischen den Partikeln, (b) SEI-Bildung bei Kontakt des Fest-
körperelektrolyten mit metallischen Natrium und (c) Dendriten Wachstum. Grafik
aus [4]
brennbar, temperaturstabil und erlauben höhere Leistungsdichten [6]. Zusätzlich kann durch
die Verwendung einer Alkalimetallanode die Energiedichte weiter erhöht werden. Inwiefern
Festkörperelektrolyte gegenüber dem sehr reaktiven Alkalimetall oder hohen Redoxpotentialen
von 5V stabil sind, ist Bestandteil aktueller Forschungen [7–10].
Um die chemische Stabilität von Festkörperelektrolyten mit unterschiedlichen Anoden und Ka-
thoden zu testen, kann grob zwischen den Bulk- und Dünnschicht-Verfahren unterschieden wer-
den. Bei Bulk-Versuchen werden die Batteriematerialien als Pulver synthetisiert, übereinander
geschichtet und unter Druck zusammengepresst [11–14]. Ein häufig auftretendes Problem da-
bei ist der Kontaktverlust der einzelnen Körner durch die Volumenänderung der Interkalati-
onselektroden während des Zyklierens (Abb. 1). Da jedoch auch die chemische Stabilität der
Grenzflächen zwischen Elektroden und dem Elektrolyt von fundamentaler Bedeutung für die
Langzeitstabilität des Akkus ist (Stichwort: SEI), muss der Kontaktverlust vermieden werden,
um diese in Langzeitexperimenten untersuchen zu können.
Eine besonders hohe mechanische und chemische Stabilität zeigten Dünnschichtakkus [15–17].
In ihnen wurde hauptsächlich LiPON als Festkörperelektrolyt eingesetzt, da dieser bei sehr nied-
rigen Temperaturen (25 bis 300 ◦C) amorph gewachsen werden kann und chemische Reaktionen
während der Deposition reduziert werden. Bisher gibt es keine vergleichbaren Publikationen zu
Natrium-Dünnschichtbatterien oder zu Natrium-Dünnschichtelektrolyten, die bei vergleichbar
niedrigen Temperaturen hergestellt werden können.
Für die Grundlagenforschung an Festkörperakkus kann daher die Kombination eines Bulkfest-
körperelektrolyten mit Dünnschichtelektroden neue Möglichkeiten eröffnen [18,19].
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2 Motivation
Inwiefern verschiedene Kombinationen von Festkörperelektrolyten und Elektrodenmaterialien
in Natriumfestkörperakkus bei Raumtemperatur eingesetzt werden können, ist der Fokus der
hier vorliegenden Promotion. Es ist von grundlegendem Interesse, die Kompatibilität verschiede-
ner Kombinationen von Kathodenmaterialien und Festkörperelektrolyten experimentell zu un-
tersuchen, da thermodynamische Berechnungen an Li-Festkörperelektrolyten zeigen konnten,
dass diese in Potentialfenstern zwischen 0 und 5.0 V eigentlich nicht thermodynamisch stabil
sind. Dass sie dennoch eine akzeptable Performance zeigen, liegt insbesondere an den kinetisch
gehemmten Zersetzungsreaktionen, sodass der Elektrolyt durch die Bildung einer Schutzschicht
von den starken Potentialen abgeschirmt wird [8].
Diese Arbeit beschäftigt sich im Detail mit der Herstellung und Charakterisierung von modell-
haften Natrium-Festkörperakkus mit einem Bulk-Elektrolyten, einer Dünnschichtkathode aus
NaxCoO2 sowie einer metallischen Natriumanode. Als Festkörperelektrolyte könnten vor al-
lem Sc-Nasicon und ß”-Alumina eingesetzt werden, da sie mit 3.4× 10−3 Scm−1 [20] und
2.0× 10−3 Scm−1 [21] die höchsten ionischen Leitfähigkeiten aufweisen und insbesondere
ß”-Alumina bereits kommerziell in Hochtemperaturakkus verwendet wird. Als typisches In-
terkalationskathodenmaterial ist NaxCoO2 geeignet und metallische Natriumanoden sind für
eine hohe Energiedichte vorteilhaft. Die in Abb. 1 gezeigten Herausforderungen in Festkörper-
batterien können durch die Verwendung einer solchen Modellzelle reduziert bzw. vereinfacht
werden. Im Detail können folgende Vorteile erzielt werden:
Reduktion der Grenzflächen
Durch die Verwendung einer Dünnschicht-Kathode ist es nicht nötig eine Kompositkatho-
de aus dem Aktivmaterial, dem Festkörperelektrolyten und eventuellen Materialien zur
Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit wie Graphit herzustellen. Hierdurch wird die Zahl
der Korngrenzen in der Kathode stark reduziert und der Anteil der effektiven Kontakt-
fläche zwischen Kathode und Elektrolyt maximiert. Des Weiteren ist die Grenzfläche mit
den Elektroden durch die fixe Geometrie des Festkörperelektrolyten besser definierbar als
bei heterogenen Kompositkathoden. Durch die Maximierung der effektiven Kontaktfläche
zwischen dem Elektrolyten und den Elektroden wird insbesondere die Interpretation der
Impedanzspektroskopie vereinfacht.
Präferenzielle Orientierung der Kathode
Bei der Verwendung von Kompositkathoden kommt es zu Spannungen durch die Volu-
menänderung des Interkalationsmaterials während der De/Interkalation der ionischen
Ladungsträger, sodass es während des elektrochemischen Zyklierens zu einem Kontakt-
verlust an den Korngrenzen kommt. Ein positiver Nebeneffekt bei der Abscheidung von
vielen Schichtgitterkathoden ist ein präferenziell orientiertes Wachstum, bei dem die In-
3
terkalationsebenen parallel zur Elektrolytoberfläche liegen. Dies hat den Vorteil, dass der
Großteil der Volumenänderung senkrecht zu den Interkalationsebenen stattfindet und es
bei der De/Interkalation nur zu minimaler Spannung parallel zur Elektrolytoberfläche
kommt. Hierdurch kann die interne Spannung in der Kathode reduziert und die Bildung
von Brüchen minimiert werden. Dies erleichtert die Interpretation der elektrochemischen
Untersuchungen, da nur schwer zwischen dem physischen Kontaktverlust und der eventu-
ellen Bildung von isolierenden Fremdphasen unterschieden werden kann.
Verzicht auf externen Druck
Da der Kontakt zwischen der Dünnschichtkathode und dem Festkörperelektrolyten durch
die Abscheidung mittels PLD sehr stabil ist, kann auf externen Druck durch eine massive
Zellhülle verzichtet werden. In vielen Publikationen werden Kompositkathoden hergestellt,
die ohne starken konstanten Druck nur eine geringe Zyklenstabilität aufweisen. Bei der Ver-
wendung von Bulkelektrolyten und Dünnschichtkathoden kann die Variable „Druck“ und
ihr Einfluss auf die Langlebigkeit des Akkus vernachlässigt werden.
Freiliegende Kathode
Bisherige Versuchszellen wurden mit Flüssigelektrolyten hergestellt und können daher
nicht für Untersuchungen verwendet werden, die UHV-Bedingungen benötigen. Die Ver-
wendung von Festkörperelektrolyten als Substrat mit einer Dünnschichtkathode darauf er-
laubt es, die freiliegende Kathode unter Operando-Bedingungen mit XPS, XRD und Raman-
Spektroskopie zu untersuchen. Dies ist möglich, da zum langsamen Zyklieren die Kathode
nicht großflächig kontaktiert werden muss und so ein Teil der Elektrode für experimentelle
Untersuchungen frei liegend bleiben kann.
4
3 Grundlagen
3.1 Festkörperakkus mit Interkalationskathoden
Das Prinzip der reversiblen Interkalation von Alkalimetallionen in Graphit und oxidischen Ka-
thoden wurde zum ersten Mal in den 70er Jahren untersucht. Dabei fokussierte man sich auf
Lithium als mobiles Ion und den Einsatz von Interkalationselektroden wie TiS2, NbSe3 oder
MoO3, die sich aufgrund der geringen Reversibilität der Lithiuminterkalation als nicht praktika-
bel erwiesen. Auch erkannte man bereits die Knappheit von Lithium und schlug den Einsatz von
Natrium als unkritischere Alternative vor [5,22–24]. Im Gegensatz zu klassischen Akkumulato-
ren, in denen das Metall nur im Elektrolyten in ionischer Form vorliegt und an den Elektroden
reduziert und oxidiert wird, liegt es auch in den Interkalationselektroden in ionischer Form vor
und das Wirtskristallgitter wird oxidert und reduziert. Dabei hängt der Oxidationszustand der
Wirtsstruktur ausschließlich vom Interkalationsgrad des Alkaliions ab. Da das Alkaliion während
des Ladens und Entladens zwischen den Elektroden hin und her geschaukelt wird, spricht man
auch von einem „Schaukelstuhlakkumulator“ (eng: rocking chair battery) . Schichtstrukturen
z.B aus Kohlenstoff oder CoO6-Oktaedern eignen sich besonders gut für die Interkalation von
Lithium, aber auch von Natrium, da die Schichtgitterstruktur eine hohe zweidimensionale Leit-
fähigkeit für die Alkaliionen aufweist. Zusätzlich benötigen die Elektroden eine gute elektrische
Leitfähigkeit, damit das an der Red/Ox-Reaktion beteiligte Elektron über einen äußeren Strom-
kreislauf genutzt werden kann. Im Gegensatz zu den Elektroden sollte der Festkörperelektrolyt
ausschließlich eine sehr hohe ionische, aber keine elektrische Leitfähigkeit aufweisen, um eine
Selbstentladung zu verhindern.
3.1.1 Akku-Kenngrößen
Die folgende Beschreibung der Akku-Kenngrößen orientiert sich an dem Buch „Solid State Bat-
teries: Materials Design and Optimization“ von C. Julien und G.-A. Nazri. [25] und ist durch
weitere Informationen speziell zu Interkalationskathoden ergänzt.
Leerlaufspannung
Die Leerlaufspannung eines Akkus (U0) ergibt sich aus der Differenz der elektrochemi-
schen Potentiale zweier Halbzellen (µi), also der Anode und Kathode, wenn kein Strom
fließt:
U0 = (µAnodei −µKathodei ) / nF (1)
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Die Leerlaufspannung (eng.: Open-Circuit Voltage) (OCV) kann in erster Näherung durch
die Standardpotentiale der beiden Elektroden abgeschätzt werden. Das chemische Poten-
tial einer Spezies i ist abhängig von deren Aktivität a und es gilt die Nernst-Gleichung:
µi = µ
0
i − (RT ) ln(ai) (2)
mit R der allgemeinen Gaskonstanten und T der absoluten Temperatur.
Per Definition ist die maximale Arbeit einer Batterie mit der Änderung der freien Energie
∆G0 pro Mol verknüpft,
∆G0 = −zFU0 (3)
wobei F der Faraday-Konstante (F=96.487Cmol−1) und z der Anzahl an transferierten
Elektronen pro Mol entspricht. Es bleibt zu beachten, dass U0 eine elektrische Spannung,
also eine Energie pro Ladung angibt, während µi eine Energie pro Mol ist.
Durch eine einfache thermodynamische Betrachtung kann die Änderung der Gibschen frei-
en Energie ∆G0i durch die Interkalation einer Spezies A in eine durch Van-der-Waals Kräfte
gebundene Position in der Wirtsstruktur H modellhaft berechnet werden. Unter der An-
nahme, dass die Aktivität von AxH = 1 ist, gilt:
∆G0i = −RT ln(aH) + x RT ln(aA). (4)
Für die Interkalation eines Alkaliions mit z = 1 ist die Änderung der Gibschen freien
Energie dann Näherungsweise gegeben durch die Fläche unter der Spannungskurve der




x dU . (5)
Im Speziellen ist bei Interkalationsmaterialen der genaue Ursprung des Zellpotentials deut-
lich komplexer als in Zellen mit einfachen Metallelektroden. Die Aktivität des Ions in der
Wirtsstruktur ist nicht 1 und ändert sich zusätzlich mit dem Interkalationsgrad . Dies liegt
insbesondere daran, dass sowohl das Ion (A+) als auch das Elektron (e−) unterschiedliche
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elektrochemische Potentiale in der Wirtsgitterstruktur haben und deshalb das gemessene
Gesamtpotential des Akkus immer die Summe der beiden ist.
µKathode = µKathodeA+ +µ
Kathode
e− (6)
Bei der Verwendung einer Alkalimetallanode ist das chemische Potential der Anode kon-
stant.
Aus der Differenzierung zwischen dem ionischen und dem elektronischen Anteil am ge-
samtelektrochemischen Potential folgt, dass sowohl die kristallographische Struktur [26],
in der sich die Ionen einordnen, als auch die elektronische Struktur [27] Einfluss auf die
gemessene Zellspannung haben. Wie groß die beiden Anteile im Verhältnis sind und wie
sie sich gegenseitig beeinflussen, ist Gegenstand aktueller Forschungen [28,29].
Klemmenspannung
Sobald Strom durch die Zelle fließt, befindet sich diese nicht mehr im Gleichgewichts-
zustand und die gemessene Zellspannung ändert sich in Abhängigkeit der Stromstärke
I und des inneren Zellwiderstands Ri. Die Klemmenspannung UKl ist definiert über die
Spannungsdifferenz zur Leerlaufspannung U0
UKl = U0 − Ri · I ↔ (U0 − UKl)/I =∆U/I = Ri (7)
bzw. über den Lastwiderstand RV
UKl = I · RV , (8)
der im Gegensatz zum inneren Widerstand des Akkus experimentell einfacher variiert wer-
den kann.
Der innere Widerstand einer Festkörperbatterie setzt sich aus dem ohmschen Wider-
stand (Rohmic), dem Ladungstransfer-Widerstand (RC t) sowie Diffusionslimitierungen in
den Elektroden (RDi f f ) zusammen [30].
Ri = (∆Uohmic +∆UC t +∆UDi f f ) / I (9)
Im Folgenden werden zwei Möglichkeiten aufgezeigt, die inneren Widerstände von Fest-
körperakkus zu bestimmen: zum einen über die Spannungsdifferenz zwischen U0 und UKl
und zum anderen über die Veränderung von UKl in Abhängigkeit des Lastwiderstandes RV .
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Abbildung 2: Bestimmung des inneren Widerstandes über den Spannungsabfall. (a) Spannungs-
verlauf bei Erreichen des Schlussspannung (3.8 V
bei 1.0 µA. (b) Bestimmung von Ri durch lineare Anpassung von Un bei mehreren Strömen In.
Die erste Methode, den inneren Zellwiderstand Ri zu bestimmen, erfolgt über die Span-
nungsdifferenz zwischen U0 und UKl , wenn der Akku aus dem Lastzustand mit einem kon-
stanten Strom I in den Leerlaufzustand geschaltet wird. Der Vorteil dieser Methode ist,
dass die Daten auch nachträglich aus den Lade/Entladekurven gewonnen werden kön-
nen. Die Summe aus dem ohmschen und dem Ladungstransfer-Widerstand wird auch als
Gleichstromwiderstand (englisch: Direct Current Resistance) (DCR) bezeichnet:
RDCR = (∆Uohmic +∆UC t)/ I . (10)
Zur Veranschaulichung ist in Abbildung 2a die Ladekurve eines in dieser Arbeit verwende-
ten Akkus dargestellt, der auf 3.8 V mit 1 µA geladen wird und bei Erreichen der Schlusss-
pannung in das OCV (I = 0µA) geschaltet wird. Der sofortige Spannungsabfall∆Uohmic im
Moment des unterbrochenen Stromflusses ist durch den ohmschen Anteil des inneren Zell-
widerstandes gegeben. Aufgrund der zeitlichen Überlagerung mit dem Spannungsabfall
∆UC t innerhalb der nächsten 100ms konnte im Rahmen dieser Promotion nicht zwischen
∆Uohmic und ∆UC t differenziert werden, weshalb nur die Summe berücksichtigt wird. Aus
Abbildung 2a geht außerdem hervor, dass bei hinreichend dünnen Elektroden, wie den
in dieser Arbeit verwendeten Dünnschichtkathoden von ≈ 750nm, der Spannungsabfall
∆UDi f f gegebenenfalls vernachlässigt werden kann. Dabei muss berücksichtigt werden,
dass die Bestimmung und der Anteil von RDi f f am Gesamtwiderstand abhängig von der
Abklingzeit und dem Ladezustand des Akkus ist [30].
Die zweite Methode zur Bestimmung von Ri nutzt die Abhängigkeit der Klemmenspan-
nung UKl von n verschiedenen Lastwiderständen RV (Gleichung 8). Dazu kann entweder
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ein kurzer Strompuls abgeben werden oder der Akku bei verschiedenen Strömen komplett
geladen und entladen werden. Der Vorteil des kompletten Ladens ist, dass der Akku sich in
einem Gleichgewicht während der Stromentnahme befindet und RDi f f mitbestimmt wird.
Bei der Auswertung der Strompulse ist der Einfluss von RDi f f von der Dauer des Pulses
und der Abklingphase abhängig. Wie in Abbildung 2b dargestellt, ergibt sich Ri aus der
Steigung der Geraden ∆Un/∆In. Der so bestimmte innere Widerstand enthält im Gegen-
satz zur ersten Methode alle Widerstände aus Gleichung 9. Für die Vergleichbarkeit der
Ergebnisse empfiehlt es sich, die Messungen beim gleichen Ladestand des Akkus durchzu-
führen.
Eine dritte Möglichkeit zur Bestimmung des inneren Widerstandes sowie der Differenzie-
rung zwischen den verschiedenen Anteilen besteht mittels Impedanzspektroskopie. Eine
Erläuterung der Methode ist in Abschnitt 3.5.2 auf Seite 31 zu finden.
Kapazität
Die Gesamtkapazität C eines Akkus ergibt sich aus der maximalen Anzahl an mobilen
Ladungsträgern, die theoretisch reversibel zwischen Anode und Kathode bewegt werden
können. Mit der molaren Masse M , der Ladung des mobilen Ions z und der Faradaykon-
stanten F ergibt sich die Kapazität pro Gramm aus:
C = zF/M . (11)
Im Falle von Interkalationselektroden wie NaxCoO2 muss zusätzlich beachtet werden, dass
für eine reversible Reaktion der maximale Deinterkalationsgrad x beschränkt ist. Daher re-
duziert sich die maximale Kapazität in Gleichung 11 um den Faktor (1−x). Es ist außerdem
zu beachten, dass die absolute Kapazität von Anode und Elektrode für eine Maximierung
der Kapazität identisch sein müssen. Limitierend ist sonst immer die Elektrode mit der
geringeren absoluten Kapazität.
Für Dünnschichtbatterien wird die Kapazität häufig nur auf die Kathodenfläche bezogen.
Dies ist insbesondere dann sinnvoll, wenn die Masse der Dünnschicht nicht bestimmt wer-
den kann, z.B: wenn die Rauigkeit der Substrat- oder Elektrodenoberfläche zu hoch, die
Dünnschicht sehr porös ist oder aus verschiedenen Phasen besteht.
Im Falle von Alkalianoden kommt zusätzlich beschränkend hinzu, dass die Diffusion bei
Raumtemperatur in der Anode sehr beschränkt ist, sodass die nutzbare Kapazität an den
physischen Kontakt des Metalls mit dem Elektrolyten geknüpft ist. Das heißt im Falle von
Festkörperakkus, dass es beim Entladevorgang zu Kavitäten an der Grenzfläche zwischen
Anode und Festkörperelektrolyt kommen kann, wodurch die theoretisch große Kapazität
von Alkalimetallanoden praktisch begrenzt ist. In Kombination mit Dünnschichtkathoden
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tritt dieses Problem im Regelfall aufgrund der ebenfalls geringen absolut Kapazität der
Kathode nicht auf.
Energiedichte
Die theoretische maximale Energiedichte eines Akkus ergibt sich aus dem Produkt der






Diese Darstellung ist insbesondere in der Forschung verbreitet, während für die reale An-
wendung der Bezug auf die Gesamtmasse oder das Volumen der Batterie gebräuchlich
ist.
Leistung
Im physikalischen Sinne ist die maximale Leistung P eines Akkus gegeben durch die abge-
gebene elektrische Energie ∆E pro Zeit ∆t und wird in der Regel in Watt angegeben. Sie
ist außerdem definiert als das Produkt aus dem Entladestrom I und der Entladespannung
U . Da die elektrische Energie in chemischer Form gespeichert ist, ist deren Abgabe aus der
Batterie deutlich langsamer als beispielsweise in einem einfachen Kondensator. Sie ist au-
ßerdem abhängig von den inneren Zellwiderständen, beispielsweise an den Grenzflächen
zwischen den Elektroden und dem Elektrolyten. Im Regelfall führen diese bei zu hohen
Strömen zu starker Wärmeentwicklung und können zur Zerstörung des Akkus führen. Des-
halb wird die maximale Leistung in Akkus elektronisch reguliert, weshalb die Leistung
eines Akkus keine physikalisch eindeutig bestimmbare Größe ist, sondern sich nach dem
verwendeten Testprotokoll richtet [31].
3.2 NaxCoO2
Das Kapitel beschäftigt sich mit NaxCoO2 als Interkalationskathode für sekundäre Natriumbatte-
rien. Der Fokus liegt dabei auf den unterschiedlichen isomeren Phasen von NaxCoO2, deren kris-
tallographischer Struktur und wie diese mittels Röntgendiffraktometrie und Ramanmessungen
identifiziert werden können. Es wird außerdem der Zusammenhang zwischen dem Natriumge-
halt, der kristallographischen Struktur und dem Elektrodenpotential erklärt. Zusätzlich wird der
Einfluss der Natrium- und Sauerstoffstöchiometrie auf die NaxCoO2-Phasen beschrieben.
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3.2.1 Elektrochemische Eigenschaften
Die Wirkungsweise der in dieser Arbeit beschriebenen Akkumulatoren, bestehend aus einer
NaxCoO2-Kathode und einer metallischen Natriumanode, lassen sich anhand folgender che-
mischer Prozesse während des Ladens und Entladens darstellen.
Die Gesamtreaktion (vlnr: entladen, vrnl: laden) lautet:
xNa+ CoO2 NaxCoO2 (13)
Die Halbreaktion der Kathode (positive Elektrode) lautet:
xNa+ + xe− + CoO2 NaxCoO2 (14)
Die Halbreaktion der Anode (negative Elektrode) lautet:
Na xNa+ + xe− (15)
Das Gesamtpotential des NaxCoO2/SE/Na Akkus (SE: Solid electrolyte) liegt in Abhängigkeit
des Natrium-Interkalationsgrades ungefähr zwischen 2.0 (x ≈ 1) und 4.2 V (x ≈ 0.3). Eine ge-
naue Zuordnung zwischen dem Gesamtpotential und dem Interkalationsgrad hängt auch von
der NaxCoO2-Phase (P2, P3, O3) ab. In jedem Fall beträgt das Standardelektrodenpotential der
Anodenreaktion konstant −2.71V, sodass die Differenz zum Gesamtpotential dem Standard-
elektrodenpotential der Kathodenreaktion entspricht.
Das charakteristische stufenartige Spannungsverlauf beim Laden/Entladen von NaxCoO2 kann
im einfachsten Fall durch die Besetzungsdichte verschiedener Alkalipositionen im Wirtsgitter
beschrieben werden. Hierzu wird häufig das Gittergasmodels verwendet, mit dem die Zellspan-
nung in Abhängigkeit des Interkalationsgrades x angenähert werden kann. In diesem Modell
erfüllt die Wirtsstruktur zwei Funktionen: Sie gibt definierte Energiepositionen vor, die die in-
terkalierte Spezies besetzten kann und es bestimmt die Interaktion zwischen der Wirtsstruktur
und der interkalierten Spezies. Aus der Ausgangsgleichung:
V = V0 + gU x + kBT ln [x/(1− x)] (16)
und
dx/dµ= −(dx/dV )e−1 = {gU + kBT/(1− x)x}−1 (17)
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Abbildung 3: (a) Lade- und Entladekurve einer Modellzelle mit Dünnschicht NaxCoO2-Kathode
und den charakteristischen Potentialstufen. Spannung und inverse Ableitungskur-
ve, δx/δV , für ein nicht-interagierendes Wirtsgittergas mit (b) einer Atomposition
und (c) zwei Atompositionen. Entnommen aus [25].
mit der Besetzungsenergie der Energieposition V0, der Anzahl der interagierenden Energiepo-
sitionen g, der Boltzmann-Konstante kB und der Elementarladung e ergibt sich für eine Gitter-
position eine graduelle Spannungskurve (Abb. 3b) und für zwei energetisch unterschiedliche
Gitterpositionen eine stufenartige Kurve (Abb. 3c).
Durch das ionisch vorliegende Natrium ist der Kobalt-Oxidationszustand in NaCoO2 dreifach
positiv (Co3+) und nimmt mit jedem deinterkalliertem Natriumion um Co(4-x)+ formal zu. In-
wiefern diese formale Betrachtung der Realität gerecht wird und auch das Sauerstoffanion am
Ladungsausgleich beteiligt ist, ist Bestandteil zahlreicher Diskussionen [29,32–36].
Die maximale theoretische elektrochemische Kapazität von NaxCoO2 liegt bei 235mAhg
−1,
wenn alle Natriumionen aus der Wirtsstruktur deinterkaliert werden würden. In der Rea-
lität führen Deinterkalationsgrade ab x ≤ 0.3 zu einer Zersetzung des Kathodenmaterials
zu CoO2 und einem irreversiblen Kapazitätsverlust, weshalb die reale Kapazität bei ungefähr
165mAhg−1 liegt.
3.2.2 Kristallographische Struktur
Natriumkobaltoxid (NaxCoO2) ist eines von vielen Schichtgitteroxiden mit der allgemei-
nen Formel AxMO2, wozu auch LixCoO2 zählt. A entspricht einem oder mehreren mobi-
len (Erd-)Alkaliionen und M einem oder mehreren 3d-Elementen, die eine große Kombina-
tionsvielfalt an Interkalationskathoden ermöglichen [38–41]. In Abbildung 4 sind verschie-
dene isomere NaxCoO2 Phasen dargestellt, die alle durch die parallelen kanten-verknüpften
CoO6-Oktaederschichten charakterisiert sind, in deren Zwischenraum die Natriumionen zweidi-
mensional hoch mobil sind [26,42]. In Abhängigkeit der Anordnung der CoO2-Schichten zuein-
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Abbildung 4: P2-, O3- und P3 - NaxCoO2 Strukturphasen mit dem Fokus auf die Anordnung der
CoO6-Oktaeder zueinander und der daraus resultierenden Einheitszelle unabhän-
gig vom jeweiligen Natriumgehalt. Mögliche Naf und Nae Position zwischen zwei
bzw. 6 CoO6-Oktaedern in prismatischen Strukturen [37].
ander ändert sich die Phase, weshalb zwischen den isomeren P2-, P3-, O1-, O2- und O3-Phasen
unterschieden wird [43]. Dabei entspricht P einer prismatischen und O eine oktaedrischen Koor-
dination der Natriumionen. Die Zahlen geben an, wie viele CoO2-Schichten in einer Einheitszelle
liegen [44]. Beim De- bzw. Interkalieren der Natriumionen kommt es zu Phasenübergängen, die
mit einer monoklinen Verzerrung des Kristallgitters einhergehen. Diese monokline Verzerrung
wird durch ein Apostroph indiziert. Eine Ausnahme bildet die P2-Phase, da sie im gesamten
Interkalationsbereich keine Phasenumwandlung durchläuft.
Die P2-Phase
Die P2-Phase, oder auch γ-Phase, wird durch die hexagonale Raumgruppe P63/mmc be-
schrieben. Sie zeigt über den gesamten Interkalationsbereich von x = 0.45 bis 0.92 kei-
ne Verschiebung der CoO2-Schichten zueinander, weswegen sie als zyklenstabilste Pha-
se besonders geeignet ist [26, 38]. Die besondere Stabilität der P2-Phase liegt an einer
Rotation der CoO6-Oktaederschichten um 60° gegeneinander, sodass bei einem Phasen-
übergang zur P3 oder O3-Phase Co-O-Bindungen gebrochen werden müssten. Durch diese
spezielle Anordnung der CoO6-Oktaederschichten entstehen ausschließlich prismatisch-
koordinierte Natriumpositionen bei denen sich immer zwei Oktaederflächen gegenüber
liegen (Abb. 4a). Es wurde außerdem gezeigt, dass die Natriummobilität in den prismati-
schen Positionen besonders hoch ist, was sich positiv auf die Batterieleistung auswirkt [42].
Dabei kann das Natriumion zwei verschiedene Positionen zwischen den CoO2-Schichten
einnehmen (Abb. 4a). Befindet sich ein Natriumion direkt zwischen zwei Kobaltatomen, so-
dass es mit zwei CoO6-Oktaedern Flächen-koordiniert ist, wird dies Position als Naf (face)
bezeichnet [37]. Alternative Bezeichnungen in der Literatur sind auch Na(1) [45], Na(2)
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Abbildung 5: Die in-plane Co-Co-Bindungslänge (links), die Dicke der CoO2-Oktaederschicht in c-
Richtung und die Co-O-Bindungslänge als Funktion von x in NaxCoO2 entnommen
aus [48]
[46] oder in Wyckoff-Notation als 2b. Befindet sich ein Natriumion in Kanten-Koordination
mit 6 CoO6-Oktaedern, so wird dieses als Nae (edge) bezeichnet und ist elektrostatisch ge-
sehen günstiger zu besetzen als die Naf-Position [26]. Alternative Bezeichnungen sind auch
Na(2) [45], Na(1) [46] oder in Wyckoff-Notation als 2d. In Abhängigkeit der Natriumkon-
zentration kommt es zu unterschiedlichen relativen Besetzungen der Na(1) und Na(2) Po-
sitionen, das zur Ausbildung von verschiedenen Superstrukturen führt [45]. Dabei streben
die Natriumionen nicht zwangsläufig nach einer Maximierung ihres Abstandes zueinander,
sondern sind auch durch die Interaktion mit den CoO2-Ebenen beeinflusst [47].
In Abhängigkeit des Natriumgehalts und der damit verbundenen Bildung von Superstruk-
turen kommt es in NaxCoO2 zu sprunghaften Änderungen des Zellpotentials. Dabei ist
insbesondere die Länge der Einheitszelle in c-Richtung ein guter Indikator für den Natrium-
gehalt. Die Längenabnahme der c-Achse bei steigendem Natriumgehalt ist in der stark po-
laren Co-O-Bindung begründet, die zu einer lokal negativen Ladung der CoO2-Oberflächen
führt, wodurch diese sich gegenseitig abstoßen. Durch die Einlagerung der positiven Natri-
umionen wird diese Abstoßung teilweise kompensiert und der Abstand der CoO2-Ebenen
verringert sich von 11.05 auf 10.55Å im Bereich von 0.6≤ x ≤ 0.9. [26]
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Abbildung 6: Phasendiagram zur Herstellung von NaxCoO2 in Abhängigkeit des Na:Co Verhält-
nisses im Ausgangsmaterial und der Sintertemperatur. Abbildung aus [51].
Die O3-Phase
Die rhomboedrische (R3m) O3-Phase wird auch als α-Phase bezeichnet und be-
steht pro Einheitszelle aus drei lateral gegeneinander versetzten, kantenverknüpften
CoO2-Schichten (Abb. 4b). Die Natriumionen können dabei nur eine oktaedrisch ko-
ordinierte Position zwischen den Sauerstoffatomen einnehmen [49]. Im Gegensatz
zur P2-Struktur durchläuft die O3-Phase mit abnehmenden Natriumgehalt zwischen
0.6≤ x ≤ 1.0 eine monokline Verzerrung zur O’3- und P’3-Phase und wandelt sich zur
monoklinen P3-Phase um [38]. In manchen Publikationen werden die monoklinen Ver-
zerrungen auch als O1 und P1-Phase bezeichnet [48]. Um diese Phasenumwandlung
zu veranschaulichen, können die entsprechenden Einheitszellen der Phasen durch mo-
nokline Zellparameter indexiert werden. Beim Durchlaufen der verschiedenen Phasen
ändert sich der monokline Zellparameter kontinuierlich, wie es in Tabelle 1 zusammen-
gefasst. Der natriumsensitivste Zellparameter ist der c-Parameter, jedoch verändern sich
auch die Länge der in-plane Co-Co-Bindung, die Dicke der CoO2-Schichten sowie die
Co-O-Bindungen (Abb. 5). Die Phasenänderungen sind bei Raumtemperatur möglich, da
die zweite und dritte CoO2-Schicht einer Einheitszelle gegeneinander gleiten können, wo-
für keine Co-O-Bindungen gebrochen werden müssen. Durch den größeren Interkalations-
bereich bis zu x = 1 besitzt die O3-Phase eine größere Energiedichte als die P2-Phase;
aufgrund der Phasenänderungen ist die Zyklenstabilität und Energieeffizienz jedoch ge-
ringer [50]. Die O3-NaCoO2-Phase mit x = 1 ist thermodynamisch stabil und kann direkt
synthetisiert werden (Abb. 6) [38,51].
Die P3-Phase
Die monokline (C2/m) P3-Phase oder auch β-Phase wird in einem Natriumbereich von
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Tabelle 1: (Pseudo-)monokline Zellparameter der P3-, P’3-, O’3-, O3-Phasen von NaxCoO2 [38]
O3 [52] P3 P’3 O’3 O3
Na0.67CoO2 Na0.82CoO2 Na0.90CoO2 Na0.95CoO2 NaCoO2
a (Å) 4.902 4.874 4.839 4.880 4.988
b (Å) 2.828 2.814 2.831 2.866 2.880
c (Å) 5.720 5.75 5.74 5.77 6.17
β (°) 105.96 106.4 106.3 111.3 122.6
0.55 ≤ x ≤ 0.6 als stabil beschrieben [52]. Die Parameter der Einheitszelle sind in Ta-
belle 1 eingefügt und setzen die experimentelle Reihe von Delmas et al. [38] fort. Die
Co-O-Bindungslängen im CoO6-Oktaeder wurden mittels Neutronenbeugung an Pulver-
proben bestimmt und sind mit 2∗ 1.903Å und 4∗ 1.909Å, nahezu identisch bei 300 und
10K. Bei 300K ist der CoO6-Oktaeder durch eine Veränderung des O-Co-O-Winkels von
90 auf 95.84° leicht verzerrt [52]. Temperaturabhängige Röntgendiffraktometrie zeigte,
dass bei einer Zusammensetzung von Na0.62CoO2 die monokline P3-Phase bei über 350K
in die rhomboedrische O3-Phase übergeht [53]. Aufgrund dessen, dass die P3-Phase bei
Temperaturen von unter 400 ◦C stabil ist, ist sie in Abbildung 6 nicht abgebildet.
3.2.3 NaxCoO2 Phasenidentifikation mittels XRD
Die Identifikation der unterschiedlichen Anordnungen der CoO2-Schichten und der entspre-
chenden Phase ist an Pulvern und Einkristallen mittels Röntgendiffraktometrie möglich. Über
den (00l)-Reflex, der den Abstand der CoO2-Schichten widerspiegelt, ist es möglich, den Natri-
umgehalt x in NaxCoO2 zu bestimmen. In einem vereinfachten Fall kann der Zusammenhang
zwischen dem Gitterparamter c und dem Natriumgehalt x als linear angenommen und durch
die Formel c = 11.53283− 0.99505x bestimmt werden [54].
Der (00l)-Reflex ist bei allen NaxCoO2-Phasen der am stärksten ausgeprägte (Abb. 10). In Abbil-
dung 7 sind simulierte Pulverdiffraktogramme der verschiedenen NaxCoO2-Phasen dargestellt
(R3m(O3), P63/mmc(P2), C2/m(P3)). Deutlich zeigt sich die Verschiebung des (00l)-Reflexes
mit zunehmenden Natriumgehalt zu höheren Winkeln, unabhängig von der NaxCoO2-Phase.
Für die Differenzierung zwischen den drei Phasen ist besonders der Winkelbereich zischen
35 und 45° wichtig. In diesem Winkelbereich befinden sich die für die Identifikation der iso-
meren Phasen charakteristischen Reflexe. Für die O3-Phase ist der (101)-Reflex [55], für die
P2-Phase der (104)-Reflex [56] und für die P3-Phase der (201)-Reflex [57] charakteristisch.
Da der Schichtaufbau von NaxCoO2 eine präferenzielle Orientierung der Kristalle begünstigt,
kann es insbesondere bei Dünnschichten zu einer Texturierung kommen, die die relativen Ver-
hältnisse der Peak-Intensitäten beeinflusst. Die Auswirkungen verschiedener Texturierungen ist
ebenfalls in Abbildung 7 dargestellt. Dazu wurde ein Standard-Pulverdiffraktogram der entspre-
chenden NaxCoO2-Phase mit unterschiedlichen Texturierungen simuliert. Der Texturparameter
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Abbildung 7: Simulierte Pulver-Röntgendiffraktogramme der rhomboedrischen (R3m), hexago-
nalen (P63/mmc) und monoklinen (C2/m) NaxCoO2-Phasen mit unterschiedlicher
Texturierung. Der Texturparameter wurde auf 50% gesetzt.
wurde konstant auf 50 % gesetzt. Generell gilt, je höher die Texturierung ist, umso weniger
lassen sich alle andere Orientierungen in einem θ − 2θ -Scan identifizieren [58–61].
Die Intensität des Diffraktionspeak, der der Texturierung entspricht, nimmt mit zunehmen-
der Texturierung zu, während alle anderen Reflexe abnehmen. Der häufigste Fall in den Mo-
dellzellen dieser Arbeit ist, dass die (00l)-Ebenen parallel zur Substratoberfläche ausgerich-
tet sind, sodass dieser Reflex aufgrund der Texturierung deutlich verstärkt wird. In Abb. 7
(schwarz) ist der starke (003)-Reflex der rhomboedrischen O3-Phase zu erkennen, der bei einer
(101)-Texturierung (grau) stark reduziert ist.
Am Beispiel der O3-Phase sind in Abbildung 8a, b, c, die (012), (101), (104) Ebenen der
NaxCoO2 Struktur grün eingezeichnet. Der Pfeil gibt dabei die Flächenorientierung an. Es ist
ersichtlich, dass in jedem der Fälle der Natriumtransport in Richtung der darunterliegenden
Substratoberfläche erleichtert wird. Forschungen am strukturverwandten LixCoO2 zeigten, dass
es keine Unterschiede in den Entladeraten in Abhängigkeit der Dünnschichtorientierung gibt,
da der Widerstand des Elektrolyten und der SEI die deutlich limitierenden Faktoren sind [62].
3.2.4 NaxCoO2 Phasenbestimmung mittels Raman-Spektroskopie
Für Ramanmessungen hat die Texturierung der NaxCoO2-Schichten ebenfalls Konsequenzen,
da eine starke Texturierung der Schicht Messungen an Einkristallen ähnelt. Da die Phononen-
Schwingungen in NaxCoO2 stark richtungsabhängig sind, kann eine starke Texturierung zu einer
Änderung der relativen Intensitäten oder gar Auslöschung von Peaks führen. In Abbildung 8d
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Abbildung 8: Orientierung der CoO2 Schichten in NaxCoO2 bei Texturierungen in (a)(012),
(b)(101), (c)(104) und die daraus folgende Ausrichtung der (00l)-Ebenen zur Sub-
stratoberfläche (grün). (d) Ramanschwingungsmodi der CoO2-Oktaeder [63].
sind die CoO6-Oktaeder mit zwei Schwingungsmodi der Sauerstoffatome dargestellt. Bei ei-
ner starken (012)-Texturierung schwingt der E1g-Modus parallel und der A1g-Modus senkrecht
zur Schichtoberfläche. Bei einer (101)-Texturierung verhält es sich umgekehrt. Hier sind die
CoO2-Oktaeder so zur Schichtoberfläche geneigt, dass der E1g-Modus senkrecht zur Schichto-
berfläche und der A1g-Modus parallel schwingt.
Die Untersuchung von NaxCoO2 mittels Ramanspektroskopie führte in der Literatur zu vielen
Kontroversen, da die Ramanspektren abhängig von der isomeren NaxCoO2-Phase, dem Natri-
umgehalt, der Probenbeschaffenheit (Pulver, Einkristall), internen Spannungen, einer mögli-
chen Beeinflussung durch Luftfeuchtigkeit und der Texturierung von NaxCoO2-Dünnschichten
abhängig sind. Zusätzlich zeigt Co3O4 als typisches Zerfallsprodukt von NaxCoO2 ähnliche Ra-
mansignaturen wie die P2-NaxCoO2-Phase. Da es bisher keine Zusammenfassung dieser Unter-
suchungen gibt, findet sich im Folgenden eine chronologische Entwicklung der Ramanspektro-
skopie an NaxCoO2. Wie unterschiedlich dabei die Angaben zu den gemessenen Schwingungs-
modi, sowohl in ihrer Frequenz als auch ihrer Zuordnung sind, lässt sich aus der Übersicht
einiger bisherigen Veröffentlichungen zu NaCoO2 (P63/mmc) in Tabelle 2 entnehmen.
Mit der Entdeckung der Supraleitfähigkeit von NaxCoO2 · yH2O [72] im Jahr 2003 begann
die Analyse von NaxCoO2 mittels Ramanspektroskopie. Iliev et al. [46] veröffentlichten im
Februar 2004 eine Ramanstudie an einem Na0.7CoO2-Einkristall. Mittels Pulverdiffraktome-
trie wurden die Gitterparameter von a = 2.82Å und c = 10.92Å bestimmt, ohne eine ge-
naue Raumgruppenanalyse durchzuführen. Eine Gruppenanalyse für hexagonales NaxCoO2 mit
x = 1 ergab fünf aktive Ramanmodi (E1g + E1g + 3E2g), wobei hier vermutlich ein Tippfehler
vorliegt und eigentlich (A1g + E1g + 3E2g) gemeint war. Die A1g und E1g-Modi beinhalten da-
bei ausschließlich Sauerstoffvibrationen, während die E2g auch Natriumvibrationen beinhalten
könnten. Die an den ab-Flächen eines für 24 Stunden gelagerten Na0.7CoO2-Einkristalls durch-
geführten Ramanmessungen zeigten zwei Schwingungsmodi bei 458 und 574 cm−1, die dem E1g
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Tabelle 2: Experimentelle und theoretische Ramanfrequenzen von hexagonalem P63/mmc
NaCoO2.
Referenz E1g (cm
−1) E2g (cm−1) E2g (cm−1) E2g (cm−1) A1g (cm−1) Kommentar
Yang et
al. [64]
189 470 511 606 673 experimentell
Li et al.
[65]








































196 482 522 617 644 experimentell
Qu et al.
[69]
497 460 576 experimentell
Wu et al.
[70]
480 (425) 561 experimentell


















194, 459 572 experimentell
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bzw. A1g Modus zugerechnet wurden. Bei Messungen an der ac-Fläche sind die Ramanbanden
deutlich verbreitert und zu höheren Werten von 480 und 600 cm−1 verschoben. Diese Verbrei-
terung wird als Resultat von stark ungeordneten Strukturen diskutiert. Durch den Verlust der
translativen Symmetrie können alle Phononmodi aktiviert werden, wie es im Fall der Interka-
lation von Natriumionen in NaxCoO2 der Fall sein könnte. Daher spiegelt das Ramanspektrum
von solch ungeordneten Strukturen die verschmierten Zustandsdichten der Phononen gegen die
Phononenenergieverteilung in einem perfekten Kristall wieder [73,74].
Um mögliche Effekte durch die Ladungsträger-Ordnung oder andere Instabilitäten zu untersu-
chen, wurde die lokale elektronische und strukturelle Konfiguration von NaxCoO2 untersucht,
indem man die Phononenstreuung an den Sauerstoffschwingungen als Indikator verwendet
(Lemmens et al. [67]). Die Messungen an Na0.7CoO2 Pulvern zeigten fünf Maxima, wovon
die bei 480 und 598 cm−1 den E1g bzw A1g Eigenmodi zugeordnet wurden. Die anderen drei
Maxima wurden nicht weiter beschrieben, liegen jedoch bei etwa 460, 520 und 700 cm−1.
xx-Polarisierte Ramanmessungen an der ab-Fläche von Na0.7CoO2-Einkristallen zeigten außer-
dem einen breiten Bereich zwischen 450 und 650 cm−1, der mit drei Maxima bei 485, 544
und 588 cm−1 angepasst wurde (Abb. 9a). Die starke Streuung, die zu einem Überlappen
der Peaks führt, wird auf Stress und mögliche Superstrukturen zurückgeführt, die aufgrund
der nicht komplett gefüllten Na1 und Na2 Positionen entstehen. Es wurde gezeigt, dass die
Überlappung abhängig vom Natrium- (x) und Wassergehalt (y) ist, wohingegen kein Nachweis
für Ladungsträgerordnung gefunden wurde. Die Publikation macht keine Angaben zur Kris-
tallsymetrie der NaxCoO2-Proben, wodurch in zitierenden Publikationen Raum für Diskussion
geschaffen wurde. Im gleichen Jahr veröffentlichen Shi et al. [68] eine vergleichbare Studie
an Na0.75CoO2-Einkristallen und gaben eine hexagonale Kristallstruktur mit a = 2.834Å und
c = 10.94Å mit der Raumgruppe P63/mmc an, ohne jedoch die genaue Methode der Bestim-
mung zu erläutern. Die Ramanmessungen an der ab-Fläche sind ähnlich zu denen von Lemmens
et al. (Abb. 9b). Jedoch zeigten weitere Untersuchungen mittels EDAX, dass die Kristallober-
fläche durch die Lagerung an Raumluft mit Na2CO3 verunreinigt ist. Die folgenden Raman-
messungen an frischen ab-Oberflächen des Na0.75CoO2-Einkristalls zeigten fünf Ramanmodi bei
196 cm−1 E1g , 482, 522 und 617 cm−1 (E2g) sowie 664 cm−1 (A1g).
Während Lemmens et al. und Shi et al., NaxCoO2 mit einem Natriumgehalt von x = 0.7
bzw 0.75 untersuchten, veröffentlichten Qu. et al. [69] eine Studie zu Ramanstudien an
NaxCoO2-Einkristallen mit Natriumgehalten von x = 0.7, 0.5 und 0.3 . Dafür wurden Ein-
kristalle mit x = 0.7 in einer Iod- und Brom-Acetonnitril-Lösung chemisch desodiert. Mittels
XRD wurden die c-Achsenparameter von x = 10.968, 11.106 und 11.210Å bestimmt, jedoch ist
nicht erkenntlich, ob eine Raumgruppenanalyse vorgenommen wurde. Die Ramanmessungen
an der ab-Fläche eines Kristalls mit einer Zusammensetzung von Na0.7CoO2 zeigten im Gegen-
satz zu denen von Shi et al. [68] nur zwei Peaks bei 460 und 576 cm−1 und entsprechen damit
Werten von Iliev et al. [46]. Eine mögliche Erklärung dieser Diskrepanz wurde dadurch erklärt,
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Abbildung 9: Ramanspektren von Na0.7CoO2 im Vergleich. (a) ab-Fläche eines Einkristalls [67],
(b) ab-Fläche eines Einkristalls, der durch Oberflächenreaktionen mit der Atmo-
sphäre Na2CO3 gebildet hat [68], (c) Pulvermessung an γ − Na0.7CoO2 [69]. Die
diskutierten Frequenzbereiche zwischen 400 und 700 cm−1 sind sich sehr ähnlich,
werden jedoch unterschiedlich interpretiert.
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Abbildung 10: (a) Ramanspektren, (b) Röntgendiffraktogramme und (c) Kristallstruktur der γ-,
β - und α-NaxCoO2-Phasen nach Yang et al. [64].
dass man schwarze Flecken auf den Kristallen beobachtet hatte, deren Ramanspektren wieder-
um fünf Peaks aufwiesen, die mit denen von Co3O4 übereinstimmten. Zusätzliche theoretische
Berechnungen sollten zeigten, dass die Raumgruppe P63/mmc nur drei Ramanmodi besitzen
kann. Der A1g Modus muss bei Messungen an der ab- und ac-Fläche sichtbar sein, während der
E2g Modus nur an der ab-Fläche und der E1g Modus nur an der ac-Fläche sichtbar ist [69]. Ent-
sprechend zeigen die veröffentlichten Messungen an polykristallinem Na0.7CoO2 drei Maxima
bei 478, 529 und 586 cm−1 (Abb. 9c). Wie bereits bei Shi et al. [68] wird dieses Spektrum einer
polykristallinen Probe mit dem einer einkristallinen Probe von Lemmens et al. [67] verglichen.
Es wird der Schluss gezogen, dass die Verbreiterung und Verschiebung des Spektrums zu höhe-
ren Wellenzahlen durch eine höhere Gitterunordnung („lattice disorder“) in den Pulverproben
hervorgerufen wird. Es scheint jedoch auch möglich, dass, wie im Falle von Shi et al. [68], eine
Reaktion der NaxCoO2-Oberflächen mit Wasser und Kohlenstoffdioxid aufgetreten ist.
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Um die verschiedenen bisherigen Interpretationen der Ramanspektren von NaxCoO2-Phasen
aufzuklären, veröffentlichten Yang et al. 2006 [64] eine Studie, in der die hexago-
nale γ-Na0.75CoO2 (P63/mmc), die monokline β-Na0.6CoO2 (C2/m) und die rhomboe-
drische α-NaCoO2 (R3m)-Phase miteinander verglichen wurden. Die drei verschiedenen
NaxCoO2-Phasen wurden als Pulver synthetisiert und mittels XRD und Ramanspektroskopie
untersucht (Abb. 10). Aufgrund der gewonnenen Röntgendaten konnten so die Raumgrup-
pen eindeutig bestimmt und eine entsprechende Faktorgruppen-Analyse durchgeführt werden.
Es zeigte sich, dass die hexagonale γ-Phase fünf Modi bei 189 cm−1 (E1g), 470, 511, 606 cm−1
(E2g) und 673 cm
−1 (A1g) besitzt und damit die Ergebnisse von Shi et al. [68] bestätigte. Außer-
dem entsprechen die fünf Peaks der Veröffentlichung von Lemmens. et al. [67], in der auch fünf
Peaks gemessen wurden, jedoch die Analyse und Diskussion auf die A1g und E1g-Modi fokus-
sierte. Die rhomboedrische α-Phase besitzt nur zwei Maxima bei 487 und 586 cm−1 und ähnelt
damit stark den Veröffentlichungen von Iliev et al. [46] und Qu. et al [69]. Da beide keine
Raumgruppenanalyse an den Einkristallen beschrieben, besteht die Vermutung, dass die Kris-
talle möglicherweise nicht der hexagonalen γ-Phase, sondern der rhomboedrischen α-Phase
entsprachen. Die Differenzierung zwischen der rhomboedrischen und hexagonalen Struktur
an Einkristallen ist nicht trivial und kann im Zweifelsfall verwechselt werden. Die monokline
β-Phase zeigte drei Maxima bei 461, 577 und 691 cm−1 und wurde bis dahin nicht in einer
Veröffentlichung beschrieben.
Neben den realen Messungen an Kristallen und Pulvern wurden gleichzeitig auch theoretische
Berechnungen veröffentlicht. Lemmens et al. [67] veröffentlichen mit den experimentellen Da-
ten auch berechnete Ramanverschiebungen auf Basis eines „lattice shell“-Modells der Phono-
nenfrequenzen für Na0.74CoO2 (P63/mmc). Auf Grundlage der Gruppenanalyse wurden fünf
Ramanmodi (A1g + E1g + 3E2g) vorhergesagt. Davon wurde jedoch nur die A1g und E1g weiter
diskutiert, da die Natrium-abhängigen 3E2g-Modi aufgrund von Unordnung und geringer Beset-
zung verschmiert sein sollten. Die Modellberechnungen für die jeweils vollbesetzten Na1 und
(Na2) Positionen ergaben für E1g = 458 (457 cm−1) und A1g = 586 (574 cm−1).
Weitere Berechnungen von Raman-Spektren für NaxCoO2 mit x = 1 unter Annahme der Raum-
gruppe 194 P63/mmc ergaben vier Raman-aktive Modi für jeweils zwei Grenzfälle, in denen
entweder die 2b (Geometrie A) oder die 2d (Geometrie B) Plätze voll besetzt sind [65]. Die
Wickof-Indizes 2d und 2b werden in anderen Referenzen auch als Na1 und Na2 und in dieser
Arbeit als Nae und Naf bezeichnet. Unter der Annahme der Raumgruppe 194 war der einzi-
ge Freiheitsgrad in der Kristallstruktur der Abstand der CoO2-Ebenen, der für Geometrie A
mit 1.897Å und für B mit 1.899Å angenommen wurde. Daraus ergaben sich Ramanmodi
für Na1 und Na2 von A1g = 608.0 (604.6),E1g = 477.1 (482.1), E2g = 172.9 (185.7) und
E2g = 483.7 (489.8cm−1), wobei sich die Modi E1g und E2g aufgrund ihrer geringen Differenz
in realen Messungen vermutlich überlagern. Die Berechnungen zeigen gute Übereinstimmungen
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in den absoluten Werten mit den experimentellen Beobachtungen von Shi et al. [68] und Yang
et al. [64], wobei die Zuordnung des E1g und E2g- Wertes sowie des A1g und E2g umgekehrt ist.
Da die „first principle“- Ansätze nicht in der Lage waren die Phononenzustandsdichten über
80meV (≈600 cm−1) vorherzusagen, führten Jha et al. [66] weitere Berechnungen für NaCoO2
mit der Raumgruppe 194 P63/mmc durch. Für die jeweils vollbesetzten Na1 und (Na2) Positio-
nen wurden Werte von A1g = 586.66 (597.92), E1g = 504.12 (492.00), E2g = 177.13 (194.99)
und E2g = 496.10 (515.1cm−1) berechnet. Jedoch sagen auch diese Berechnungen keine Ra-
manmodi für Frequenzen über 600 cm−1 voraus.
Lemmens et al. [63] veröffentlichten 2006 eine Studie an drei NaxCoO2-Einkristallen mit
x = 0.5, 0.83 und nahe 1, in der die ab-Fläche mit xx-polarisiertem Licht untersucht wur-
de. In Abhängigkeit von x (1,0.83,0.5) verschob sich der A1g-Modus von 590 über 580 zu
570 cm−1. Für x ≤ 1 wurden zwei Peaks bei 480 und 580 cm−1 dem A1g bzw. dem E1g-Modus
zugeschrieben. Für x = 0.5 wurden drei zusätzliche Modi bei 413, 437 und 497 cm−1 beob-
achtet die nahe der Energie der in-plane Phononen liegen. Bei x = 0.83 zeigten sich zwei
Peaks bei 485 und 540 cm−1, die eventuell den E2g-Modi zugerechnet werden können und da-
mit eine zusätzliche Komponente aus in-plane Polarisierungen andeuten. In einem Kommentar
zu Shi et al. [68] wurden diese Ergebnisse nochmals verglichen und die beobachteten fünf Ra-
manmodi als wahrscheinliches Ergebnis einer Oberflächendegradation von NaxCoO2 zu Co3O4
erklärt. Insbesondere der intensive Peak bei 690 cm−1, der der Co3O4-Phase zugeschrieben wur-
de, sollte als Qualitätsmerkmal für Kobaltate in thermoelektrischen Anwendungen genutzt wer-
den [75]. In keiner der Veröffentlichungen wurde die genaue Raumgruppe der untersuchten
Kristalle genannt.
Im Folgenden wurden weitere Studien veröffentlicht, die die bisher genannten Veröffentlichun-
gen als Referenzen verwenden. Wu et al. [70] untersuchten sieben NaxCoO2-Einkristalle im
Bereich von x = 0.37 bis 0.8 und diskutierten die Ramanspektren der ab-Fläche unter in-plane
polarisiertem Licht. Für x = 0.7 werden zwei Ramanmodi bei 467 (E1g) und 561 cm−1 (A1g)
angegeben. Bei Interkalationsgehalten von x = 0.5 und 0.52 erscheint ein weiterer Modus bei
425 cm−1, der der Natriumionenordnung zugeschrieben wird. Der A1g wird als linear abhän-
gig vom Natriumgehalt beschrieben und der E1g zeigt einen abnormalen Sprung zu höheren
Frequenzen bei x = 0.5 aufgrund der speziellen Natriumionenordnung.
Zhang et al. [71] beschreiben die Ramanspektren in Abhängigkeit der Sintertemperatur bei 900,
940 und 960 ◦C und den daraus resultierenden Nieder- und Hochtemperaturphasen. Während
die 900 ◦C-Probe phasenrein ist, zeigen die 940 und 960 ◦C-Proben Co3O4 Verunreinigungen im
Röntgendiffraktogram. Die Röntgendiffraktogramme stimmen mit denen einer NaCo2O4-Phase
überein, weshalb die Raumgruppe P6322 (182) angenommen wird. Die Niedertemperaturprobe
ist durch drei Peaks bei 194, 459 und 572 cm−1 charakterisiert und wird mit den Ergebnissen
von Wu et al. [70] referenziert. Im Detail zeigt sich jedoch, dass die Frequenzen der Vibrations-
modi nicht sehr gut übereinstimmen und außerdem ein zusätzlicher Peak bei etwa 490 cm−1 zu
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erkennen ist. Die Hochtemperaturphase wird mit Ramanmodi bei 196 und 483 cm−1 (E1g), 522
und 619 cm−1 (E2g) sowie 691 cm−1 (A1g) beschrieben und mit Werten von Lemmens et al. [67]
referenziert. Da durch die Röntgendiffraktogramme bereits Co3O4 in den Proben nachgewie-
sen wurde, ist es fraglich, inwiefern die Aussage einer bei Raumtemperatur stabilen Hoch- und
Tieftemperaturphase von NaxCoO2 verifiziert ist.
Druckabhängige Messungen bis 40GPa an γ-Na0.74CoO2 zeigen bei Normaldruck vier Raman-
Modi und sechs Modi ab 15GPa, die einer neuen Hochdruck γ’-Na0.74CoO2-Phase zugeordnet
wurden [76].
3.2.5 Sauerstoffstöchiometrie NaxCoO2-y
Durch das Vorhandensein von Sauerstofffehlstellen in NaxCoO2-y kann die formale vereinfach-
te Änderung des Oxidationszustandes eines Co3+ zu einem Co4+ für jedes deinterkalierte
Natriumion nicht mehr als gegeben vorausgesetzt werden [77]. Sauerstofffehlstellen können
bei der Herstellung des NaxCoO2-y durch eine sauerstoffarme Atmosphäre erzeugt werden.
Es wurde gezeigt, dass auch kleine Sauerstoffdefizite (δ = 0.02) zur Bildung der Natri-
umsuperstrukturen beitragen und in Modellrechnungen berücksichtigt werden müssen [78].
P2-Na0.93CoO1.965-Kathoden wurden bis 4.0 V geladen und zeigten eine stabile Entladeka-
pazität über 250 Lade/Entladezyklen [50]. Für einen sehr niedrigen Interkalationsgrad von
Na0.33CoO1.92 wurde ein Sauerstoffdefizit von δ ≈ 0.08 als stabiler Zustand beschrieben, bei
dem auch bei 900 ◦C kein weiterer Sauerstoff aus der Atmosphäre aufgenommen wird [77].
Im Vergleich mit LixCoO2 steigt der Kobalt-Valenzzustand in NaxCoO2-y bei der Deinterkalation
von Natrium [36] weniger an. Eine Begründung lieferten quasi-operando-XPS-Experimente, die
zeigten, dass der Sauerstoffgehalt im Spannungsbereich zwischen 2.4 und 3.8 V konstant bleibt,
sich jedoch eine Schulterkomponente in der O1s-Emission ausbildet, die eine Hybridisierung
der Kobalt und Sauerstofforbitale impliziert [32]. Da die Reaktionen reversibel waren, ist davon
auszugehen, dass bis 3.8 V kein Sauerstoffverlust auftritt im Gegensatz zu LixCoO2, das sich für
x < 0.5 unter Sauerstofffreisetzung zersetzt. Geringe Sauerstoffdefizite von δ = 0.073 können
den maximal möglichen Natriumgehalt in NaxCoO2 um x = 0.04 verringern. Dies geschieht
durch eine Kompensation der Elektronenlöcher durch Elektronen aus den Sauerstofffehlstellen
bei der Deinterkalation eines Natriumions [79,80].
3.3 Festkörperelektrolyte
Als Festkörperelektrolyte werden Feststoffe bezeichnet, in denen möglichst ausschließlich ioni-
scher und kein elektrischer Transport möglich ist. Im Regelfall bestehen Festkörperelektrolyte
aus keramischen Materialien und werden nur für Forschungszwecke als Einkristalle gezüchtet.
Sie finden Anwendung in Hochtemperatur-Batterien [81] und Brennstoffzellen [82] sowie in der
Sensorik [83]. Kristalline Ionenleiter bestehen aus einem Kristallgitter mit fest lokalisierten An-
ionen, in deren Zwischenräumen häufig verschiedene ausreichend kleine Kationen wie Li+, Na+
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oder Ag+ hochmobil sind. Liegt die Leitfähigkeit bei Raumtemperatur über 1× 10−3 Scm−1, so
werden diese Materialien auch als Superionenleiter bezeichnet [84]. Aufgrund der sehr hohen
ionischen Leitfähigkeit von über 5× 10−3 Scm−1 wurden besonders die beiden Materialsysteme
des β-Alumina und Nasicon für Natrium-Batterieanwendungen erforscht [85]. Die Vorteile von
Festkörperelektrolyten sind, dass sie nicht entflammbar sind, Dendritenwachstum verhindern,
bzw. erschweren, temperaturstabil sind und gegebenfalls durch ein größeres Potentialfenster
und die fehlende Anionen-Bewegung eine höhere Batterieleistung ermöglichen [4, 13, 86, 87].
Inwiefern Festkörperelektrolyte bei höheren Potentialen chemisch stabiler sind als Flüssigelek-
trolyte, wurde an Li-Festkörperelektroylten untersucht. Es zeigte sich, dass diese nicht thermo-
dynamisch stabiler sind, sondern vor allem durch ihre sehr langsame Reaktionskinetik an den
Grenzflächen stabilisiert sind. Das größere mögliche Potentialfenster könnte daher vor allem auf
einen Abschirmeffekt durch SEI-Bildung zurückzuführen sein, wodurch der Elektrolyt durch ein
großes Überpotential von den hohen Potentialen der Elektroden abgeschirmt wird [8,13,88].
3.3.1 Nasicon
Nasicon steht im Englischen für „Na super-ionic conductor“ und wurde ursprünglich als Akro-
nym für alle Superionenleiter mit der Formel Na1+xZr2P3-xSixO12 mit 0 ≤ x ≤ 3 verwen-
det. Inzwischen wurde der Begriff auch auf strukturähnliche Verbindungen ausgeweitet [89].
J. B. Goodenough und H. Y.-P. Hong veröffentlichten im Jahr 1976 die ersten beiden Pu-
blikation über Na1+xZr2P3-xSixO12, das sich als erste Alternative zu dem bereits bekannten
ß”-Alumina durchsetzte [90, 91]. Die kristallographische Struktur wird aus Ecken verknüpften
(Si,P)O4--Tetraedern und ZrO6-Oktaedern gebildet, in deren Zwischenräumen die Natriumionen
mobil sind (Abb. 11).
Um von einer Gitterposition in die nächste zu kommen, müssen die Ionen eine Verengung im
Kristallgitter überwinden, die durch ihre Größe die Ionenleitfähigkeit mitbestimmt. Der Quer-
schnitt dieser Verengung ist abhängig von der chemischen Zusammensetzung und der Besetzung
der Natriumgitterpositionen [92]. Die Zwischenräume bilden ein dreidimensionales Netzwerk
im Gegensatz zur zweidimensionalen Leitfähigkeit von ß”-Alumina. Durch Substitution der Zen-
tralatome in den Tetra- und Oktaedern kann die Nasiconstruktur beeinflusst werden, um die
Natriumkanäle in ihrer Leitfähigkeit zu optimieren [89,93,94]. Durch die teilweise Substitution
von Zr4+ (74.5 pm) durch das nahezu gleichgroße Sc3+ (72.0 pm) werden zusätzlich Elektro-
nen in das System eingebracht, die zusätzliche Natriumionen in der Struktur ermöglichen. Durch
die höhere Besetzungsdichte der Natriumpositionen erhöht sich die ionische Leitfähigkeit von
Sc-Nasicon auf 4× 10−3 Scm−1 bei 25 ◦C, ohne die Kristallstruktur stark zu beeinflussen [20].
Bei 300 ◦C liegt die ionische Leitfähigkeit sogar bei 0.179 Scm−1 [95] und ist höher als die
von Li-Flüssigelektrolyten [96]. Im Kontakt mit flüssigem Natrium bei 300 ◦C kann sich Nasi-
con zersetzen und führt durch eine Volumenänderung zum Zerbrechen der Keramiken [97].
Bei 65 und 80 ◦C wurde beim Zyklieren von Na-Festkörperbatterien mit Natriumanode keine
26
Abbildung 11: Darstellung der Kristallstruktur von Sc-Nasicon mit den zwei unterschiedlichen
Natriumpositionen (Na(1) und Na(2)) sowie von (a) ß”-Alumina und (b) ß-
Alumina mit dem Fokus auf die unterschiedlichen Stapelfolgen.
Zersetzung mehr festgestellt [13,14] und Grenzflächenexperimente bei 25 ◦C zeigten keine Än-
derungen der Bindungsenergien von Nasicon im Kontakt mit metallischem Natrium [98]. Es
wird daher angenommen, dass Nasicon ein geeigneter Festkörperelektrolyt für Feststoffbatteri-
en mit metallischer Natriumanode ist.
3.3.2 ß”-Alumina
Im pseudo-binären Phasendiagram zwischen Na2O und Al2O3 werden verschiedene Zusammen-
setzungen als ß-Alumina und ß”-Alumina bezeichnet. Die Zusammensetzung für ß-Alumina
liegt bei Na2O * 8Al2O3 und für ß”-Alumina bei Na2O * (5-7)Al2O3 [99]. Die ionischen Leit-
fähigkeiten von ß-Alumina liegen zwischen 0.035 Scm−1 im Einkristall und 0.03 Scm−1 in Ke-
ramiken [100, 101]. Die Leitfähigkeiten von einkristallinem ß”-Alumina liegen bei 0.1 Scm−1
und 0.04 Scm−1 in Keramiken [100, 102]. Im Gegensatz zum Nasicon sind die Natriumio-
nen in ß-Alumina und ß”-Alumina nur zweidimensional mobil, weshalb die Leitfähigkeiten
in den Einkristallen zwar deutlich höher sind als in den Keramiken, aber dafür stark aniso-
trop. Wie auch im Nasicon wird die ionische Leitfähigkeit durch die Substitution von Al3+ durch
zweiwertige Ionen wie Mg2+ erhöht. Die zusätzlich eingebrachte negative Ladung erhöht die
Besetzungsdichte der Natriumposition zwischen den Spinell-Blöcken [103, 104]. Die metasta-
bile ß”-Alumina-Phase kann nur durch das Einbringen von Mg2+ oder Li+ stabilisiert werden.
ß”-Alumina unterscheidet sich von ß-Alumina durch eine geänderte Stapelfolge von ABACB zu
ABC (Abb. 11). Einen kommerziellen Einsatz findet ß”-Alumina in Hochtemperatur-Batterien
(ZEBRA), in denen der Festkörperelektrolyt in Kontakt mit flüssigem Natrium, Schwefel oder
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Nickelchlorid steht [103, 104]. Bei einer Operationstemperatur von 300 ◦C besitzt ß”-Alumina
eine ionische Leitfähigkeit, die höher ist als die von gängigen Flüssigelektrolyten. Jedoch sind
die flüssigen Elektroden chemisch sehr aggressiv. Für eine hohe Stabilität muss das ß”-Alumina
daher möglichst rein sein, da insbesondere Kalziumverunreinigungen zu einem Zerbrechen der
Keramiken führen. Die Kalziumverunreinigungen stammen aus den verwendeten Alumiumoxid-
Ausgangsstoffen und lassen sich unter wirtschaftlichen Gesichtspunkten nicht vollständig ent-
fernen. So enthalten kommerziell hergestellte ß”-Alumina-Substrate der Firma Ionotec Ltd. 200
ppm Kalzium. Bei den hohen Temperaturen migriert Kalzium außerdem zu den Korngrenzen
und führt dort durch eine Fremdphasenbildung zum Abfall der ionischen Leitfähigkeit um zwei
Größenordnungen [105, 106]. Im Beisein von Siliziumverunreingungen kann es zusätzlich zu
Bildung von Alumosilikaten an den Korngrenzen kommen, die ebenfalls die ionische Leitfähig-
keit reduzieren und zu einem Zerbrechen der Keramiken führen [107,108]. Bei Raumtempera-
tur ist ß”-Alumina stabil gegenüber metallischen Natrium und daher für Festkörperbatterien mit
metallischer Anode sehr gut geeignet [109].
3.4 Gepulste Laser Deposition (PLD)
Gepulste Laserdeposition (eng.: Pulsed Laser Deposition) (PLD) ist eine vielseitige Methode
zur Herstellung von oxidischen Dünnschichten aufgrund der vielen nahezu unabhängigen Her-
stellungsparameter. Dazu zählen die Zusammensetzung des Ausgangsmaterials (Target), das
Trägersubstrat, Druck, Temperatur, Ablationsenergie, Wachstumsgeschwindigkeit und die At-
mosphäre. Der Aufbau einer PLD besteht aus einer Vakuumkammer, einem hoch-energetischem
gepulsten Laser und einem heizbaren Probenmanipulator. In Abbildung 12 ist die Skizze eines
typischen PLD-Aufbaus dargestellt.
Das Prinzip einer PLD beruht auf der Überführung des Targetmaterials in ein Plasma und der
Abscheidung auf der Substratoberfläche. Dabei wurde zunächst ein kongruenter Transfer des
Ausgangsmaterials mit dem Plasma zum Substrat angenommen [110], der jedoch aufgrund der
starken nicht-Gleichgewichtsbedingungen nur schwer zu kontrollieren ist [111]. Die einzelnen
Vorgänge von der Ablation des Ausgangsmaterials, über den Transfer als Plasma und die Ab-
scheidung auf dem Substrat sind gut untersucht, jedoch ist die gegenseitige Wechselwirkung
sehr komplex, sodass noch keine konsistente Gesamttheorie existiert. Daher müssen die Depo-
sitionsparameter für jedes Materialsystem im Regelfall experimentell neu gefunden werden. Im
Folgenden sollen daher kurz die wichtigsten Parameter für die Abscheidung von NaxCoO2 an-
gesprochen werden. Eine detailierte Beschreibung der PLD-Methode ist in den Büchern „Pulsed
laser deposition of thin films“ von Eason sowie Chrisey zu finden [112,113].
Laser-Target-Interaktion
Grundvoraussetzung für die Ablation eines Targetmaterials ist eine ausreichende Absorp-
tion der einfallenden Laserenergie. Daher muss die Wellenlänge und die Energie des La-
sers dem Targetmaterial entsprechend ausgewählt werden. Für oxidische Materialien, wie
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Abbildung 12: Fundamentaler Aufbau einer PLD. Der gepulste Laserstrahl wird mittels Spiegel
und Linsen auf das Targetmaterial fokussiert. Das dort entstehende Plasma pro-
pagiert entweder im Vakuum oder einer definierten Atmosphäre zum meist ge-
heizten Substrat, wo die Materie sich als dünne Schicht niederschlägt.
NaxCoO2, eignen sich KrF-Excimer-Laser, deren Wellenlänge von 248nm über der Plas-
mafrequenz des Targetmaterials liegt [114]. Die Flussdichte der Laserenergie kann durch
Einstellen der Anregungsspannung bzw. einen nachgeschalteten Abschwächer eingestellt
werden. Ein solcher Abschwächer besteht aus zwei parallelen halb-durchlässigen Spiegeln,
sodass in Abhängigkeit des Anstellwinkels unterschiedlich viel Strahlung den Abschwächer
passieren kann. Durch den Laserenergiefluss, der auf das Targetmaterial trifft, kann die
Stöchiometrie der Dünnschicht beeinflusst werden [115].
Desweiteren kann eine zu hohe Laserenergie, die nur sehr schlecht vom Targetmaterial ab-
sorbiert werden kann, dazu führen, dass Material von der Targetoberfläche als Cluster oder
große Partikel (sogenanntes Droplet) ausgestoßen wird [116]. Hierdurch wird das Target
schnell zerstört und die Schichtqualität deutlich reduziert [113]. Zusätzlich muss die Ener-
giedichte so eingestellt werden, dass die Laserenergie möglichst oberflächennah absorbiert
wird und nicht zu weit in das Targetmaterial eindringt. Insbesondere je poröser das Target
ist, desto eher neigt es dazu, Bruchstücke oder geschmolzene Partikel durch den Laser-
strahl freizusetzen. Um die punktuelle Ablation des Targets zu verhindern und dadurch die
Lebensdauer zu erhöhen, wird dieses rotiert und geschwenkt (Abb. 12). Außerdem sollten
die Targets möglichst dicht, homogen und flach sein.
Hintergrundgas und Druck
Typische Gase bei der Verwendung von PLD sind Sauerstoff, Stickstoff und Argon. Sel-
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tener wird auch Formiergas verwendet. Je nach Art des Gases kann so eine oxidieren-
de oder reduzierende Atmosphäre hergestellt und der Oxidationszustand der dünnen
Schicht eingestellt werden [117, 118]. Für die Deposition von NaxCoO2-Dünnschichten
wird hauptsächlich Sauerstoff (0.1 - 1mbar) [54] und - eher seltener - Stickstoff [119]
verwendet. Vor allem um dem hohen Dampfdruck von Na2O entgegenzuwirken, muss
der Sauerstoffdruck ausreichend hoch sein, um den Natriumverlust während der Depo-
sition zu minimieren [119]. Jedoch reduziert ein erhöhter Hintergrunddruck die mittlere
freie Weglänge der Partikel im Plasma, sodass diese im Extremfall nicht mehr das Sub-
strat erreichen. Daher sollte der Druck während der Deposition nicht mehr als 1mbar
betragen, unabhängig von der Gasspezies. Durch das nachträgliche Erhitzen in Sauerstof-
fatmosphäre bei bis zu 500mbar Sauerstoff kann die Kristallinität, Orientierung und Phase
der NaxCoO2-Dünnschicht beeinflusst werden. Außerdem hat die Sauerstoffkonzentration
einen Einfluss auf die Sauerstofffehlstellenbildung in den Dünnschichten und wirkt sich
dadurch auf die späteren Kathodeneigenschaften aus [77].
Target- zu Substrat-Abstand
Um der Reduktion der mittleren freien Weglänge bei hohen Sauerstoffdrücken entgegen-
zuwirken, kann die Distanz zwischen dem Target und dem Substrat verringert werden.
Dies ist jedoch nur bis zu einem bestimmten Grad möglich, da die Geometrie zwischen
dem eintreffenden Laserstrahl und der Breite des Substratmanipulators den minimalen
Abstand definiert (Abb. 12).
Substrattemperatur
Durch die Wahl der Substrattemperatur wird die Phase (vgl. Kapitel 3.2.2 auf S. 12), die
Kristallinität und die Orientierung [120] der NaxCoO2-Dünnschicht beeinflusst. Bei hohen
Temperaturen wird die Diffusion der ankommenden Teilchen auf der Substratoberfläche
erhöht, was zu einer homogeneren Dünnschicht führt. Häufig werden für NaxCoO2 Tem-
peraturen zwischen 300 und 750 ◦C verwendet. Limitiert ist die Temperatur nach oben vor
allem durch den hohen Verlust an Natrium und die Bildung von Co3O4 [119].
3.5 Analysemethoden
3.5.1 Röntgendiffraktometrie
Bei der Röntgendiffraktometrie handelt es sich um eine röntgenographische Analysemetho-
de zur Bestimmung der kristallographischen Struktur von Festkörpern. Es können außerdem
spezielle Fragestellungen zur Textur, Zusammensetzung, Kristallinität oder amorphen Anteilen
beantwortet werden. Das fundamentale Prinzip ist die Beugung von Röntgenstrahlung am Kris-
tallgitter des Festkörpers. In Abhängigkeit des Einfallwinkels (θ) und Wellenlänge (λ) des Rönt-
genstrahls kommt es an den Atomebenen (hkl) mit einem Netzebenenabstand (d) des Kristalls
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zu konstruktiver oder dekonstruktiver Interferenz. Konstruktive Interferenz tritt immer dann
auf, wenn die Bragg-Gleichung erfüllt ist:
dhkl ∗ 2sinθhkl = n ∗λ (18)
Die Indizes (hkl) werden auch als Millersche-Indizes bezeichnet und geben die entsprechende
Atomebene an, an der konstruktive Interferenz auftritt. In der Historie der Röntgendiffrakto-
metrie wurden viele Messgeometrien und Röntgenquellen entwickelt. In dieser Arbeit wurde
ausschließlich monochromatische Röntgenstrahlung (CuKα mit λ = 1.54056Å) in einer sym-
metrischen Parallelstrahlgeometrie verwendet. In diesem Fall erscheinen in einem typischen
Röntgendiffraktogramm in Abhängigkeit des Winkels zwischen Röntgenstrahl und Probeno-
berfläche (θ) materialspezifische und charakteristische Intensitätsmaxima. Wenn eine Probe
in Pulverform vorliegt und die einzelnen Kristallkörner statistisch zufällig orientiert sind, dann
können alle auftretenden Intentsitätsmaxima den entsprechenden Atomebenen zugeordnet wer-
den. Über diese sogenannte Indexierung kann die Kristallsymmetrie eindeutig bestimmt werden.
Sind die Kristallkörner nicht statistisch verteilt, sondern z.B. aufgrund einer plättchenartigen
Kristallform mit einer Vorzugsorientierung verteilt, so werden Gitterebenen die dieser Orien-
tierung entsprechen, eine höhere Intensität im Diffraktogramm haben. Man spricht in diesem
Fall von Texturierung. In Kapitel 3.2.3 sind in Abbildung 7 auf Seite 17 die Auswirkungen solch
einer Texturierung im Fall von NaxCoO2 diskutiert und dargestellt.
3.5.2 Impedanzspektroskopie
Als Impedanz (|Z |) wird der frequenzabhängige Widerstand eines Wechselstromkreises bezeich-
net, der mittels elektrochemischer Impedanzspektroskopie(EIS) bestimmt wird. Dazu wird eine
oszillierende Spannung (U0) mit verschiedenen Frequenzen über mehrere Größenordnungen
angelegt und der resultierende Strom (I0) zeitabhängig bestimmt. Gemessen wird die Ände-





(Z ′)2 + (Z ′′)2 (19)
Re(Z)≡ Z ′ = |Z | ∗ cosθ (20)
Im(Z)≡ Z ′′ = |Z | ∗ sinθ (21)
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e−iΦ = Z ′ + iZ ′′. (22)
Die Impedanzdaten werden häufig im sogenannten Nyquist-Plot dargestellt. Hierzu werden die
für jede Frequenz gemessenen Werte Z ′ gegen Z ′′ aufgetragen (Abb. 13a), wobei die direkt
ablesbare Information über die Frequenz verloren geht. Diese kann nur indirekt über eine Be-
nennung der einzelnen Datenpunkte in der Grafik erfolgen. Der Vorteil dieser Darstellungsme-
thode ist die intuitivere Interpretation der Daten durch die Bildung von Halbkreisen. Bei der
Messung der Modellakkus befinden sich die hohen Frequenzen bei niedrigen Z ′-Werten, und je
niedriger die angelegte Frequenz, desto höher wird Z ′. Durch das Angleichen eines äquivalenten
Schaltkreises an die Messdaten werden diese ausgewertet. In Abbildung 13b sind verschiede-
ne Schaltkreiselemente und die entsprechenden Impedanzspektren dargestellt. Ein einfacher
Halbkreis entsteht durch die parallele Schaltung eines ohmschen Widerstandes (R) und eines
Kondensators (C), ein sogenanntes RC-Element, wobei der Durchmesser des Halbkreises im
Nyquist-Plot dem Widerstand R entspricht. Durch eine Reihenschaltung mehrerer RC-Elemente
entstehen mehrere Halbkreise, die nur deutlich voneinander unterscheidbar sind, wenn der Wi-
derstand oder die Kapazität des Kondensators ungefähr zwei Größenordnungen unterschiedlich
sind. Ansonsten verschwimmen die Halbkreise ineinander und erschweren die Angleichung der
Daten durch einen äquivalenten Schaltkreis. Durch Anhängen eines weiteren Kondensators als
letztes Element entsteht eine senkrechte Linie bei niedrigen Frequenzen, da der Kondensator
keinen Stromfluss mehr erlaubt. In Systemen, die einen ionischen Strom beinhalten, wie etwa
Batterien, fließt auch bei geringen Frequenzen ein Strom, der durch einen unvollkommenen
Kondensator (CPE) simuliert wird. In diesem wird der Strom in Abhängigkeit der Frequenz un-
terschiedlich gut geleitet (Admittanz). Die Admittanz im CPE wird durch einen Faktor zwischen
0 und 1 angegeben, wobei 1 einem perfekten Kondensator und 0 einem ohmschen Widerstand
entspricht. Bei einem Wert von 0.5 entsteht im Nyquist-Plot, bei niedrigen Frequenzen eine
Linie im 45°-Winkel. In Batterien kann der Faktor als Indikator für die Diffusion der Ionen an-
genommen werden. Alternativ zum Nyquist-Plot können Z ′ oder Z ′′ auch gegen die Frequenz
aufgetragen werden, was als Bode-Plot bezeichnet wird. Hierbei ist die Frequenzabhängigkeit
direkt aus der Grafik ersichtlich, jedoch die Interpretation im Sinne eines äquivalenten Schalt-
kreises erschwert.
3.5.3 Röntgenphotoelektronenspektroskopie
XPS ist eine Art der PES, bei der die Probe mit monochromatischer Röntgenstrahlung bestrahlt
wird, wodurch sowohl Elektronen aus den Kernniveaus, als auch aus dem Valenzband von der
Probenoberfläche emittiert werden. Dabei hängt die Energie des in Vakuum emittierten charak-
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Abbildung 13: (a) Schematischer Nyquist-Plot mit eingezeichneten Impedanzen |Z | bei verschie-
denen Frequenzen (ωn). (b) verschiedene äquivalente Schaltkreise aus ohm-
schen Widerständen (R), Kondensatoren (C) und unvollkommenen Kondensato-
ren (CPE) mit den Darstellungen des entsprechenden Nyquist-Plots. [121]
teristischen Elektrons von seinem Energiezustand im Material und der Energie des eingehenden
Photons ab [122–124].
Die kinetische Energie des emittierten Elektrons wird mit einem Halbkugelanalysator be-
stimmt, woraus die ursprüngliche Bindungsenergie hervorgeht. Ein schematischer Aufbau ei-
ner XPS-Anlage ist in Abbildung 14 dargestellt [125]. Die Röntgenstrahlung wird mittels eines
Elektronenstrahls und einer Metallanode erzeugt und anschließend monochromatisiert, bevor
sie auf die Probe trifft. Die emittierten Elektronen werden fokussiert und in einen Halbkuge-
lanalysator geleitet, der aus zwei konzentrischen Halbkugelplatten besteht. Durch Variation
einer angelegte Spannung können nur Elektronen mit einer definierten Energie den Analysa-
tor durchqueren, da sie in Abhängigkeit der kinetischen Energie unterschiedlich starke Ablen-
kung im elektrischen Feld erfahren. Die Anzahl der durchgeleiteten Elektronen wird mit einem
Kanalelektronenvervielfacher (Channeltron) gemessen. Die Probe und der Analysator sind elek-
trisch verbunden, sodass ihre Fermi-Level identisch sind und die Messung unabhängig von der
Austrittsarbeit der Probe ist. Dadurch ergibt sich folgender Zusammenhang zwischen der Bin-
dungsenergie des Elektrons (Ebind), der gemessen kinetischen Energie des Elektrons (Ekin), der
Energie der Röntgenstrahlung (hv ) sowie der Austrittsarbeit des Spektrometers (φspec). Die
Austrittsarbeit des Spektrometers kann durch Kalibrationsmessungen bestimmt werden.
Ekin = hv − Ebind −φspec (23)
Die typische mittlere freie Weglänge von Elektronen ist nur sehr wenig materialabhängig und
liegt zwischen 4 und 30Å in Abhängigkeit der Elektronenenergie zwischen 10 und 2000 eV.
Daher ist die XPS-Methode sehr oberflächensensitiv, was in der Analyse der Daten berücksich-
tigt werden muss. Durch Änderung des Winkels zwischen dem einfallenden Photon, der Pro-
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Abbildung 14: Schematische Darstellung einer in dieser Arbeit verwendeten XPS-Messapparatur.
Die monochromatische Röntgenstrahlung bestrahlt die Probe und die emittier-
ten Elektronen werden mittels Linsen in den Halbkugelanalysator geleitet. Durch
Anlegen einer variablen Spannung erreichen nur Elektronen mit definierter kine-
tischer Energie den Detektor. Da Probe und Spektrometer elektrisch verbunden
sind, sind ihre Fermi-Niveaus identisch. Durch die konstante Energie der eintref-
fenden Photonen besitzen die unterschiedlich stark gebundenen Elektronen der
Probe spezifische kinetische Energien. Abbildungen entnommen aus [125] und
[32].
benoberfläche und dem Analysator kann die Oberflächensensitivität in einem gewissen Rahmen
beeinflusst werden.
Stöchiometriebestimmung
Die Konzentration eines Elements spiegelt sich proportional in der Intensität der entspre-
chenden Photoelektronenemission wieder. Dabei ist der wellenlängenabhängige Wirkungs-
querschnitt sowohl für jedes Element unterschiedlich, als auch für die unterschiedlichen
Emissionslinien eines Elements. Durch den sogenannten RSF wird der individuelle Wir-
kungsquerschnitt sowie ein gerätespezifischer Anlagenfaktor berücksichtigt und durch
Multiplikation mit der Peakfläche die Elementkonzentration bestimmt [126]. Durch die
Anregung mit unterschiedlich energetischen Photonen (Synchrotronstrahlung) oder Ver-
änderung des Probenwinkels kann die Tiefeninformation in einem gewissen Maß variiert
werden. Durch die geringe mittlere Weglänge der Photoelektronen von nur wenigen Nano-
metern sind die XPS-Messungen sehr oberflächensensitiv, weshalb die Stöchiometrie durch
Oberflächenkontaminationen der Probe verfälscht werden kann. Bei Veränderungen des
gemessenen Spektrums können entweder externe Oberflächenverunreinigungen vorliegen,
oder die Probe kann eine Oberflächenphase, z.B. durch Oberflächenoxidation aufweisen.
Messung nicht-leitfähiger Proben
Durch die Emission von Elektronen aus der Probe während der Bestrahlung mit hoch-
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Abbildung 15: Schematische Darstellung des Auger-Effekts (KLM-Auger-Elektron) sowie des Ur-
sprungs eines charakteristischen Photoelektrons in einem Atom [128].
energetischen Photonen kommt es zu einem Elektronenstrom, der über die elektrische
Verbindung mit dem Analysator bei einer leitfähigen Probe geschlossen ist. Ist die Probe
jedoch elektrisch schlecht oder gar nicht leitfähig, so ist der Stromkreis eingeschränkt oder
unterbrochen und es kommt zu einer positiven Aufladung der Probenoberfläche. Durch
die nicht ausgeglichenen Fermi-Niveaus des Analysators und der Probe kommt es zu einer
virtuellen Erhöhung der Bindungsenergien, bzw. in Extremfällen schirmt die Aufladung
die Elektronen so stark ab, dass das Messsignal verschwindet. Um dennoch Messungen an
schlecht leitfähigen Proben durchführen zu können, werden niederenergetische Elektro-
nen aus einer Glühkathode im Vakuum zugeführt. Die Überschusselektronen bilden eine
Elektronenwolke an der Probenoberfläche, aus der Elektronen in die Probe übergehen, so-
bald sich die Probe auflädt. Zur homogeneren Neutralisation der Probenoberfläche wird
eine niederenergetische Ar+-Ionenquelle genutzt. Da der Elektronenstrom zur Probeno-
berfläche in der Realität oft nicht genau der Elektronenemission während der Messung
entspricht, kommt es zu einer Überkompensation, die zu virtuell niedrigeren Bindungs-
energien führt. Durch die Gesamtleitfähigkeit des Gesamtsystems kommt es zu einem
Gleichgewichtszustand zwischen der Photoemission und der Neutralisation durch Elek-
tronenaufnahme aus der Elektronenwolke, sodass die virtuellen Bindungsenergien zwar
verschoben, aber konstant sind. Um die absoluten Bindungsenergien zu bestimmen, wird
häufig die Kohlenstoff-Bindung von physisorbiertem Kohlenstoff als Referenzenergie ge-
wählt [127]. Auch ist es ggf. möglich, die Messung mit bereits bekannten Proben zu ver-
gleichen, wenn keine Änderung der Leitfähigkeit erwartet wird.
Kern- und Augerelektronen
Mit XPS können Photoelektronen sowohl der Kernniveaus als auch Valenzelektronen unter-
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sucht werden. Die höchsten Intensitäten haben im Regelfall die Elektronen aus kernnahen
Orbitalen, weshalb sie am häufigsten untersucht werden. Die Benennung der Emissions-
linien erfolgt dabei nach dem entsprechenden Ursprungsorbital; im Falle von Sauerstoff
(O) sind dies O1s und O2s. Die spezifische Bindungsenergie eines Elektrons ist wieder-
um abhängig von der chemischen Bindung, dem Oxidationszustand und der Position der
Fermikante, an der alle Bindungsenergien referenziert werden. Augerelektronen treten auf,
wenn ein freier kernnaher Elektronenzustand (z.B. aus der K-Schale) durch ein höher ener-
getisches Elektron (z.B. aus der L-Schale) strahlungsfrei besetzt wird (Abb. 15). Dabei wird
die überschüssige Energie nicht als Photon freigesetzt, sondern an ein anderes Elektron
übertragen (z.B aus der M-Schale), das dadurch von der Probenoberfläche emittiert wird.
Dieses freigesetzte Augerelektron wird, dem Beispiel entsprechend, als KLM-Augerelektron
bezeichnet und zusätzliche Indexzahlen können das genaue Orbital beschreiben (KL1M1).
Da die kinetische Energie eines Augerelektrons, im Gegensatz zu den Kernelektronen, nicht
von der Anregungsenergie hv abhängig ist, verschiebt sich ihre „virtuelle“Bindungsenergie
bei Veränderung der Anregungsenergie hv . Somit lassen sich Augeremissionen durch das
Ändern der Anregungsenergie leicht von den charakteristischen Kernniveaus unterschei-
den.
3.5.4 Ramanspektroskopie
Wenn eine Probe senkrecht zur Probenoberfläche von einer Laserquelle im sichtbaren Spek-
trum bestrahlt wird, so wird das Licht zum größten Teil senkrecht zum einfallenden Strahl
zurück gestreut [129]. Diese Streuung setzt sich zusammen aus der Rayleigh- und der Raman-
Streuung. Die Rayleigh-Streuung (v0) ist etwa fünf Größenordnungen größer als die Raman-
Streuung, weswegen erst durch die Entwicklung von Lasern als Anregungsquellen die Intensität
der Raman-Streuung ausreichend hoch war, um sie als Standardmessmethode nutzen zu kön-
nen. Die Raman-Streuung (v0 ± vm) ist durch die Interaktion mit der Schwingungsfrequenz der
Probe (vm) entweder leicht erniedrigt (Stokes) oder erhöht (Anti-Stokes). Daher wird in der
Ramanspektroskopie die Eigenfrequenz eines Moleküls (vm) als eine Verschiebung der Anre-
gungsfrequenz gemessen. Der Frequenzbereich, in dem Ramanstreuung auftritt, liegt zwischen
3× 1012 und 3× 1014Hz, entspricht dem Energiebereich verschiedener Vibrationslevel und geht
bei höheren Frequenzen in den Energiebereich von Elektronenübergängen im Valenzband über.
Die Ramanstreuung wird wie folgt erklärt: Das elektrische Feld E einer elektromagnetischen
Welle fluktuiert mit der Zeit (t):
E = E0cos2piv0 t (24)
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E0 entspricht dabei der Schwingungsamplitude und v0 der Anregungsfrequenz durch den La-
ser. Bei Bestrahlung eines zweiatomigen Moleküls entsteht ein elektrischer Dipol P mit α als
Proportionalitätskonstante, die auch als Polarisierbarkeit bezeichnet wird:
P = αE = αE0cos2piv0 t (25)
Wenn das Molekül mit einer Frequenz vm schwingt, ergibt sich die atomare Verschiebung q, mit
q0 als Schwingungsamplitude aus:
q = q0cos2pivm t (26)
Für kleine Schwingungsamplituden ist α eine lineare Funktion von q, α0 die Polarisierbarkeit
an der Gleichgewichtsposition und (∂ α/∂ q)0 ist die Rate der Änderung von α in Abhängigkeit







q0 + · · · (27)
Aus der Kombination der Gleichungen 25, 26 und 27 ergibt sich der elektrische Dipol aus:








q0E0 [cos {2pi(v0 + vm)t}+ cos {2pi(v0 − vm)t}] (28)
Der erste Teil der Gleichung entspricht dabei einem oszillierendem Dipol, der Licht der Frequenz
v0 (Rayleigh Streuung) emittiert. Der zweite Teil entspricht den Ramanfrequenzen der Anti-
Stokes (v0 + vm) und Stokes (v0 − vm) Verschiebungen. Nur wenn die Änderungsrate (∂ α/∂ q)0
der Polarisierbarkeit α nicht null ist, ist eine Schwingung ramanaktiv. In kristallinen Materialien
ergibt sich durch die kristallographische Symmetrie ein sogenannter Polarisierbarkeits-Ellipsoid
(1/
p
αi). Dieser wird definiert durch den symmetrischen Polarisierbarkeitstensor:PxPy
Pz
=
αx x αx y αxzαy x αy y αyz





mit αx y = αyz,αxz = αzx ,αyz = αz y . Wenn sich eine der Komponenten des Tensors durch die
Schwingung ändert, ist die Schwingung ramanaktiv. Dies bedeutet für den Polarisierbarkeits-
Ellipsoid, dass sich die Größe, Form oder Orientierung ändern muss, damit eine Schwingung
ramanaktiv ist. In Kombination mit den Atompositionen kann für jedes Atom in der Einheits-
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Abbildung 16: (a) Schematische Darstellung der Energielevel normaler Raman-Streuung und (b)
Beispiel Ramanspektrum von CCl4 bei einer Anregung mit λ = 488.0 nm [129].
zelle durch eine sogenannte Gruppenfaktoranalyse bestimmt werden, ob seine Schwingung
ramanaktiv ist oder nicht.
Für NaxCoO2 sind die „nicht-null-Tensoren“ und die daraus folgenden, messbaren Schwingungs-
modi [63]:
A1g→ αxx,αyy = αxx,αzz
E1g→ αxx,αyy = −αxx,αxy
E2g→ αzx = αxz,αyz = αzy
In Abbildung 16a sind die verschiedenen Ramanübergänge in einem einfachen, zweiatomigen
Energiediagramm dargestellt. Die Rayleigh-Streuung (R) ist der Übergang vom Grundzustand
v = 0 in einen virtuellen angeregten Zustand (gestrichelte Linie) und zurück. Der Stokes-
Übergang (S) und Anti-Stokes-Übergang (A) unterscheiden sich zu R um die Differenz vm.
Da die Anzahl an Molekülen im Grundzustand v = 0 sehr viel größer ist als für v = 1, sind
die Intensitäten der Stokes-Verschiebung stärker als die der Anti-Stokes (Abb. 16b) und werden
daher meistens nicht in Grafiken dargestellt.
3.5.5 Elektrochemisches Zyklieren
Für das elektrochemische Zyklieren eines Akkus wird im Regelfall der sogenannte „galvano-
statischen Modus“ verwendet. Dazu wird mit einem Potentiostaten ein konstanter elektrischer
Strom an den Akku angelegt und die resultierende Batteriespannung über die Zeit gemessen.
Im Regelfall wird zusätzlich eine Schlussspannung vorgegeben, bei der der Strom abgeschaltet
wird, um ein Überladen der Zelle zu verhindern.
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Abbildung 17: (a) Lade/Entladekurve einer NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na Batterie im galvanostati-
schen Modus bei einem Strom von 8 µAcm−2 mit Potentialbegrenzung bei 4.2 V.
(b) Vergrößerung der Spannungsskala bei Erreichen des Grenzpotentials und
Spannungsverlauf im OCV.
Die elementaren Prozesse während des Ladens werden im Folgenden anhand eines Akkus mit
NaxCoO2-Kathode und metallischer Natrium-Anode beschrieben. Durch den vorgegeben elek-
trischen Ladestrom findet eine ausgleichende Natriumionenbewegung von der Kathode in die
Anode statt. Durch die Deinterkalation des Natriums aus der NaxCoO2-Schichtstruktur erhöht
sich deren Elektrodenpotential, während das Potential der Natriumanode konstant bleibt. Daher
ist der Anstieg der gemessenen Zellspannung auf die sich ändernde Kathode zurückzuführen.
In Abbildung 17a ist die exemplarische Spannungskurve eines NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus
dargestellt. Bei Erreichen der Schlussspannung von 4.2 V wird die Zelle in den OCV-Modus
geschaltet (Abb. 17b). Der sofortige Abfall der Zellspannung bei etwa 13 Minuten entspricht
dem ohmschen Widerstand des Akkus und lässt sich aus dem Spannungsabfall und dem zu-
vor angelegten Strom, mit Rohm =∆V0/∆I abschätzen. Der weitere Spannungsabfall innerhalb
der nächsten 100ms bis 1 s wird auch als Transferladungsabfall bezeichnet (∆V1) und ergibt
in Summe mit ∆V0 den DCR = (∆V0 +∆V1)/∆I [30]. Je geringer der DCR dabei ist, desto
schneller kann eine Batterie auf Änderungen des Lade- und Entladestroms reagieren [130]. Der
anschließende exponentielle Abfall geht auf einen Natriumionengradienten im Akku zurück,
der sich im OCV durch Diffusion ausgleicht. Im Regelfall werden Akkus in einer 2-Elektroden-
Konfiguration gemessen, in der nur die Anode und Kathode kontaktiert werden. Hierbei ist es
nicht möglich, den Gesamtspannungsabfall der Batterie zu differenzieren und eventuelle Neben-
reaktionen und Spannungsabfälle einer bestimmten Elektrode zuzuordnen. Dies ist nur durch
die Verwendung einer 3-Elektroden-Konfiguration möglich. Hierzu wird eine zusätzliche Refe-
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Abbildung 18: Wechselwirkung eines Elektronenstrahls mit Materie (a) Entstehung der verschie-
denen Signaltypen und (b) die Detektionstiefe der Signale [133].
renzelektrode kontaktiert, deren Potential bekannt ist (z.B metallisches Natrium) und über die
während des Ladens im Idealfall kein Strom fließt. Dadurch kann die Spannung zwischen der
Referenzelektrode und der Kathode gemessen werden, während der Strom zwischen der eigent-
lichen Anode und Kathode fließt. Ist es aus praktischen Gründen nicht möglich eine weitere
Referenzelektrode zu etablieren, so kann auch mittels Impedanzspektroskopie versucht werden,
die verschiedenen inneren Widerstände zu differenzieren [30]. Da es insbesondere während des
ersten Lade/Entladezykluses häufig zu chemischen Reaktionen in Akkus kommt, kann sich die
Zellspannung und Kapazität im ersten Zyklus speziell verhalten. Häufig sind solche Reaktionen
auf die sich bildende SEI zurückzuführen und erst nach deren Bildung ist ein stabiles Laden und
Entladen möglich [8,131,132].
3.5.6 REM und EDX
Zur Untersuchung der Morphologie und elementaren Zusammensetzung einer Probe kann ein
Scanning-Electron Microscope (SEM) eingesetzt werden. Dabei wird ein Teil der Probe mit
einem fokussierten Elektronenstrahl abgerastert und an jedem Rasterpunkt das entstehende
Signal detektiert. Ein Standard-SEM detektiert mit verschiedenen Detektoren die Sekundär-
elektronen, die Rückstreuelektronen und die charakteristische Röntgenstrahlung (EDX). Des
Weiteren können mit entsprechenden zusätzlichen Messinstrumenten die Augerelektronen, die
Kathodolumineszenz, die durch den Elektronenstrahl induzierten Ströme und die Beugung von
zurückgestreuten Elektronen gemessen werden (Abb. 18).
Zur visuellen Darstellung der Morphologie werden die nieder-energetischen Sekundärelektro-
nen ausgewertet, da sie einen hohen Flächenneigungskontrast erlauben. Durch die geringe Ener-
gie der Sekundärelektronen werden diese leicht im Material absorbiert (Abb. 18b), sodass sie
bei sehr guter Fokussierung des Primärelektronenstrahls eine hohe laterale Auflösung von bis zu
einem Nanometer erlauben. Mit einem Standardgerät lassen sich Auflösungen von etwa 10nm
realisieren. Mit den hoch-energetischen Rückstreuelektronen kann ein hoher Materialkontrast
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in Abhängigkeit der Ordnungszahl (Z) erzeugt werden. Die laterale Auflösung der Rückstreu-
elektronen und der Röntgenstrahlung ist deutlich geringer als die der Sekundärelektronen und
kann, je nach Anregungsenergie, mehrere hundert Nanometer betragen.
Bei der EDX wird die erzeugte charakteristische Röntgenstrahlung energiedispersiv detektiert,
wodurch eine Identifikation des zugehörigen Elements möglich ist. Im Regelfall kann die Quanti-
fizierung der elementaren Zusammensetzung standardfrei erfolgen, und die gemessenen Inten-
sitäten müssen nur durch die sogenannten ZAF-Faktoren korrigiert werden. Mit dem Z-Faktor
wird der Ordnungszahl abhängige Wirkungsquerschnitt zur Erzeugung der Röntgenstrahlung
berücksichtigt. Der A-Faktor berücksichtigt die Absorption des Primärelektronenstrahls und ist
sowohl vom Material, als auch von der verwendeten Anregungsspannung der Primärelektronen
anhängig. Mit dem F-Faktor wird eine eventuell auftretende Fluoreszenz korrigiert, die ansons-
ten dazu führt, dass Elemente mit niedriger Ordnungszahl mit einer zu hohen Konzentration
gemessen werden. Durch die Ortsauflösung des Elektronenstrahls kann die Verteilung der Ele-
mente kartiert und mit den Bildern der Sekundärelektronen oder Rückstreuelektronen korreliert
werden.
Bei der Messung von Dünnschichten, die dünner als ein Mikrometer sind, kann es dazu kommen,
dass auch Röntgenstrahlung gemessen wird, die im darunter liegenden Substrat entsteht. Daher
ist die elementare Quantifizierung der Dünnschicht umso ungenauer, je dicker die Dünnschicht
wird. Um kein Messsignal des Substrates mehr zu erhalten, sollte die Schichtdicke größer als ein
Mikrometer sein. Um Grenzflächen mittels SEM und EDX zu untersuchen, können die Proben
in zwei Hälften gebrochen, und die Bruchkante parallel zum eintreffenden Elektronenstrahl
orientiert werden. Alternativ, aber aufwändiger, kann ein fokussierter Ionenstrahl verwendet
werden, um einen Graben in die Probenoberfläche zu schneiden. Der Vorteil dieser Methode ist
eine sauberere Untersuchungsfläche sowie die Vermeidung von Bruchstücken beim Zerbrechen.
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4 Methodik
4.1 Probenherstellung und Handhabung
In diesem Kapitel werden die in dieser Arbeit verwendeten experimentellen Methoden und Ana-
lysetechniken beschrieben. Der Fokus liegt dabei auf der Durchführung der Experimente im
Gegensatz zur Beschreibung der Grundlagen in Kapitel 3.
4.1.1 Substratpräparation
Das verwendete Sc-Nasicon wurden von Dr. Qianli Ma und Dr. Frank Tietz vom Forschungs-
zentrum Jülich zur Verfügung gestellt [20]. Die Scheiben mit einem Durchmesser von 10 bis
11mm und einer Dicke von 0.6 bis 1.6mm waren für den Transport einzeln unter Argongas
verschweißt. Die ß”-Alumina-Substrate wurden von der Firma Ionotec Ltd. als quadratische
Plättchen mit Maßen von 10 ∗ 10 ∗ 0.5mm geliefert. Für die Beschichtung mittels PLD wurden
die ß”-Alumina-Plättchen mit einer Loadpoint-Microace-Wafersäge in 5∗5∗0.5mm Quadrate ge-
sägt. Um eine vergleichbare Oberflächenrauhigkeit der verschiedenen Festkörperelektrolyte zu
gewährleisten, wurden Versuche mit verschiedenen SiC-Schleifpapieren, einer Diamantschleif-
paste sowie einer Nasspolitur auf SiO2-Basis durchgeführt. Mit der Nasspolitur wurde eine Ober-
flächenrauigkeit von etwa 25nm RMS erzielt, die im Verhältnis zur später aufgebrachten Dünn-
schichtkathode (≈ 750nm) ausreichend gering ist. Zum Polieren wurde eine wasserbasierte
SiO2-Poliersupension (Logitech SF-1 Politur) in Kombination mit einem Polyurethan-Pad ohne
Rillen (Typ 12EP2P) verwendet. Dabei steht der Elektrolyt etwa eine Stunde in Kontakt mit der
Suspension. Das Elektrolytsubstrat wurde mit Aceton-löslichem Klebstoff der Marke Crystalbond
auf eine Glasscheibe bei 130 ◦C geklebt. Nach der Politur wurden die Probe im Ultraschallbad mit
Aceton für 10 Minuten von Suspensions- und Kleberrückständen befreit und nach Herstelleran-
gaben bei 800 ◦C (Nasicon) bzw. 1000 ◦C für eine Stunde bei Raumatmosphäre wärmebehandelt.
Durch die Wärmebehandlung können Reaktionsprodukte des Festkörperelektrolyten mit Wasser
und Kohlenstoffdioxid reduziert werden.
4.1.2 Schichtabscheidung mittels gepulster Laser Deposition (PLD)
Alle in dieser Arbeit verwendeten Dünnschichtkathoden wurden an der Daisy-Bat-PLD herge-
stellt. Eine schematische Darstellung der PLD ist in Abbildung 19 zu finden.
Der KrF-Eximer Laser der Firma „Coherent“ mit einer Wellenlänge von 248nm wurde durch ein
Linsen- und Spiegelsystem auf das Target fokussiert.
Der Laser wurde im konstanten Spannungsmodus betrieben, wodurch eine maximale Energie-
fluktuation von ± 0.01 J cm−2 erreicht wurde. Die auf dem Target auftreffende Energie wur-
de mittels eines Abschwächers auf 1.2 J cm−2 eingestellt. Die Substrate wurden durch einen
Nahinfrarot-Laser (λ= 988nm) von der Rückseite geheizt. Dabei können sie auf verschiedenen
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Abbildung 19: Schematischer Aufbau der Daisy-Bat PLD mit allen verfügbaren Optionen zur
Schichtabscheidung; abgewandelt nach [134]. Foto des angepassten Omicron-
Probenhalters mit Loch zum direkten Heizen des Festkörperelektrolyts.
Probenhaltern montiert werden, die es erlauben, die Probe entweder indirekt über den Kon-
takt zum Probenhalter zu heizen oder direkt durch den Laser. Die ausgegebene Laserleistung
wird durch ein Pyrometer (Metis MP 25) kontrolliert, das die Intensität der an der Probe emit-
tierten kurzwelligen Infrarotstrahlung misst. Zur genauen Bestimmung der Temperatur muss
das Signal um die Emissivität des Probenhalters korrigiert werden. Für die aus oxidiertem In-
conell gefertigten Probenhalter liegt die Emissivität bei 60% und kann bei den verwendeten
Temperaturen bis 700 ◦C als konstant angenommen werden. Der Nachteil des indirekten Hei-
zens entsteht durch das Klemmen des Substrats auf den Probenhalter. Da der Wärmetransfer in
das Substrat durch das Klemmen von Probe zu Probe schwankt, war die Reproduzierbarkeit der
Schichteigenschaften nicht gegeben. Deshalb wurden die Substrate in modifizierte Omikron-
Halter gespannt (Abb. 19), die es erlauben, die Substrate durch ein Loch im Halter direkt zu
heizen. Dabei wirkt sich nachteilig aus, dass die Emissivität der Substrate in Abhängigkeit vom
Material, der Oberflächenrauigkeit und dem Natriumgehalt variiert. Daher ist es nicht möglich,
die Laserleistung über eine Rückkopplung mit dem Pyrometer zu steuern. Stattdessen wurde die
Laserleistung während der Depositionen konstant gehalten, wodurch die Reproduzierbarkeit der
Abscheidungen gegeben war.
Die verwendeten NaxCoO2-Targets wurden mittels Festkörpersynthese selbst hergestellt. Hier-
zu wurden Co3O4 (Sigma-Aldrich, 99.99 %) und Na2CO3 (Alpha Aesar, 99.998 %) in Pulver-
form mit einem Na:Co-Verhältnis von 1:1 gemischt und bei 820 ◦C kalziniert. Durch die Eva-
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Tabelle 3: Übersicht über die PLD-Depositionsparameter.
Publikation Einheit [98] [58] [135]
Target (T) Na:Co 3:1 3:1 3:1
Substrat (S) Material Sc-Nasicon Sc-Nasicon ß”-Alumina
Temperatur ◦C 300-500 550 550
Druck (P) mbar 0.01 0.01 0.01
Annealing-Temp. ◦C 700 700
Annealing-P mbar 400 400
Energiefluss J cm−2 1.2 1.2 1.2
Frequenz Hz 5 5 5
T-S-Distanz mm 36 36 36
poration von Natrium hatte das kalizinierte Pulver eine anschließende Zusammensetzung von
Na0.7CoO2. Da der Natriumverlust auch bei der PLD-Deposition verstärkt auftritt, wurde das
Na0.7CoO2-Pulver zusätzlich mit Na2CO3 angereichert, sodass nach dem Pressen und Sintern
bei 880 ◦C das finale Na:Co Verhältnis 3:1 war [54].
In der PLD wurden die Proben zunächst im Vakuum auf 700 ◦C aufgeheizt, um Oberflä-
chenabsorbate wie H2O oder CO2 zu entfernen, wodurch der Druck von 1× 10−8 auf bis
zu 5× 10−6mbar anstieg und dann wieder abfiel. Erst bei einem konstanten Druck von
1× 10−7mbar wurde Sauerstoff in die Depositionkammer eingeleitet.
Als Hintergrundgase standen Sauerstoff, Stickstoff und Argon zur Verfügung, wovon unter Sau-
erstoff gewachsene Kathoden die besten Ergebnisse erzielten. Die verwendeten Gase hatten eine
Reinheit von 99.998 % und wurden mit einem MKS PR4000b Massenflussregler kontrolliert.
Die 650 bis 750nm dicken Schichten wurden mit 10000 Pulsen bei 5Hz und einer Target-
Substrat Distanz von 36mm abgeschieden. Um die Kristallinität nachträglich zu beeinflus-
sen, wurden einige Proben nach der Schichtabscheidung zusätzlich für 15min auf 700 ◦C bei
400mbar geheizt. Dieser Prozess wird im Folgenden als „annealing“ bezeichnet.
Alle PLD-Parameter, die in den Publikationen aus dieser Dissertation verwendet wurden, sind in
Tabelle 3 zusammengefasst.
Durch die Verwendung des modifizierten Substrathalters wurde der äußere Rand der Substrato-
berfläche abgeschirmt, sodass eine etwa 0.5 cm2 große Fläche beschichtet wurde. Aus der Fläche
und der Dicke konnte das Volumen der NaxCoO2-Schicht bestimmt, und durch Mulitplikation
mit der theoretisch maximalen Dichte von 5.028 gcm−3 [55] die aktive NaxCoO2-Masse berech-
net werden. Zusätzlich verhindert das Freilassen des Substratrandes eine seitliche Beschichtung
des Substrates und dadurch elektrische Kurzschlüsse beim Zusammenbau des vollständigen Ak-
kus.
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Abbildung 20: Aufbau und relevante Funktionen des Daisy-Bat Labors.
4.1.3 Das UHV-Labor „Daisy-Bat“
Die verwendete PLD ist Teil des Darmstädter integrierten Systems für Batterieforschung, kurz
Daisy-Bat (Abb. 20). Das UHV-Labor erlaubt es, die Proben bei mindestens 1× 10−8mbar her-
zustellen und zur Analyse in die XPS-Apparatur zu transferieren. Außerdem ist es möglich,
über eine Schnittstelle Transportsysteme anzuschließen, mit denen die Proben ohne Kontakt
zur Atmosphäre in die Handschuhbox transferiert werden können. Dadurch können Einflüsse
insbesondere von H2O und CO2 ausgeschlossen werden. In das Daisy-Bat integriert sind außer-
dem noch Sputter, CVD und MOCVD-Anlagen.
4.1.4 Zusammenbau der Akkus in Swagelok-Zellen
Alle Akkus wurden in einer mit Argon (99.999%) gefüllten Handschuhbox der Firma MBraun
(LABstar) zusammengebaut. Die Sauerstoff- und Wasserkonzentrationen lagen konstant unter
0.1 ppm, sodass gediegenes Natrium als Anode verwendet werden konnte.
Hierzu wurde das bei Raumtemperatur wachsweiche elementare Natrium (Sigma-Aldrich,
99.99 %) mit einer Dicke von etwa 1mm auf einen Metallstempel aufgebracht (Abb. 21). Auf
das glattgestrichene Natrium wurde die nicht beschichtete Substratseite gelegt und leicht ange-
drückt. Die auf dem Metallstempel klebende Probe wurde dann luftdicht in einer Swagelok-Zelle
verbaut. Dabei wird der elektrische Kontakt zwischen den Elektroden und dem Metallstempel
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Abbildung 21: Einzelteile und Skizze einer Swagelok-Zelle zum luftdichten Verschließen der Ak-
kus in einer Glovebox.
durch die interne Federspannung aufrecht erhalten. Die Feder vermeidet es außerdem, dass die
Probe beim Anziehen der Gewinde zerbricht.
4.1.5 Zusammenbau der Operando-Zelle
Für Operando-Messungen wurden die Proben in der Handschuhbox in einen luftdichten Pro-
benhalter montiert (Abb. 22). In den Probenhalter kann der vollständige Festkörperakku
(1) eingebaut werden. Dabei wird der Kathodenkontakt über ein Messingplättchen (2) herge-
stellt, das in der Mitte eine Aussparung (10 x 5 mm) hat. Es erlaubt die Bestrahlung der Dünn-
schichtkathode durch Laser- oder Röntgenstrahlung. Die Anode wird durch eine Kupferplatte (3)
kontaktiert und durch eine Keramikplatte (4) gegenüber dem Probenhalter elektrisch isoliert.
Mittels Durchführungen (5) werden die Elektroden von außen kontaktiert. Für die Raman- (b)
und XRD-Messungen (c) muss die jeweils entsprechende Kappe montiert werden. Die Raman-
Messungen werden durch ein Saphirfenster (6) ermöglicht, wodurch der Laser senkrecht auf
die Dünnschichtkathode trifft. Die Kappe ist aus Metall gefertigt und ermöglicht es, dass der ge-
samte Probenhalter wieder in die Handschuhbox eingeschleust werden kann. Die Kappe für die
XRD-Messungen (7) ist durch eine selbstklebende Kaptonfolie luftdicht versiegelt (hellblau), je-
doch ist die Klebeverbindung nicht stabil genug gegenüber dem Unterdruck beim Einschleusen
in die Handschuhbox. Daher müssen die XRD-Messungen immer nach den Raman-Messungen
erfolgen.
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Abbildung 22: Luftdichter Probenhalter für Operando-Raman und -XRD Messungen. (a) Pro-
benhalter mit Festkörperakku in orange. (1) Festkörperbatterie bestehend aus
Natriumanode, Festkörperelektrolyt und Dünnschichtkathode. (2) Messinglegie-
rungsplättchen für den Kathodenkontakt mit Aussparung zur Messung der Ka-
thode. (3) Kupferplatte für Anodenkontakt, (4) Keramikplatte zur elektrischen
Isolierung gegenüber dem Probenhalter und (5) elektrische Durchführungen zur
elektrischen Kontaktierung der Zelle. (6) Kappe für Raman-Messungen mit trans-
parentem Saphirfenster und (7) Kappe für XRD-Messungen mit aufgeklebter
Kaptonfolie. Die Klebefläche ist hellblau hervorgehoben.
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4.2 Analysetechniken
4.2.1 Elektrochemisches Zyklieren und Impedanzspektroskopie (EIS)
Die in einer Swagelok-Zelle geschützten Akkus wurden in einem Klimakabinet bei 25 ◦C mit ei-
nem BioLogic VMP2 Potentiostaten galvanostatisch zykliert. Die Auswertung der Daten wurde
mit der EC-Lab-Software Version 11.01 durchgeführt. Zur besseren Vergleichbarkeit von Im-
pedanzspektren wurden die Zellen nach dem Zyklieren im potentiostatischen Modus auf 2.7 V
geladen, bis der Strom unter 500nA fiel. Durch die Überspannung der Batterien fiel das Batterie-
potenzial im Anschluss auf ≈ 2.65V. Die Impedanzenmessungen an den Batterien wurden mit
einem Zahner-IM6-Potentiostaten im Frequenzbereich zwischen 0.1 und 1MHz durchgeführt.
Die Spannungsamplitude betrug dabei 10mV. Die Impedanzdaten wurden mit der ZView-
Software Version 3.5a ausgewertet. Für Operando-Messungen wurde ein mobiler Potentiostat
der Marke Gamry (Reference 600) mit identischen Einstellungen genutzt.
4.2.2 Röntgendiffraktometrie (XRD)
XRD-Messungen wurden an einem Rigaku Smartlab Diffraktometer in einer Parallelstrahlgeo-
metrie ausgeführt. Mittels einer Kupferdrehanode (45 kV, 190mA) wurde Röntgenstrahlung
mit einer Wellenlänge von λ = 1.5406Å (Cu-Kα) erzeugt, die mittels eines Göbelspiegels
und eines Soller-Schlitzes (5°) parallelisiert wurde. Nach der Beugung an der Probe wurde
das Signal-Untergrund-Verhältnis durch einen Graphitmonchromator verbessert und die Strah-
lungsintensität mit einem Szintillationszähler detektiert. Die Proben wurden in einem Win-
kel von 2θ = 5 bis 70°, einer Schrittgröße von 0.1° und einer Messzeit von 45min gemessen.
Die verwendeten Schlitzgrößen des Eingangsschlitzes sowie der beiden Ausgangsschlitze waren
0.8, 1.2 bzw. 2.5mm.
4.2.3 Ramanspektroskopie (Raman)
In dieser Arbeit wurden Ramanmessungen im Rückstreumodus an den NaxCoO2-Dünnschichten
mit einem Horiba LabRam HR 800 micro Ramanspektrometer ausgeführt. Die Anregungswel-
lenlänge betrug 633nm und die Plasma-Emissionen und die Rückstreustrahlung wurden mittels
Interferenz- und Kerbfilter ausgeblendet. Die Messungen wurden mit einem Objektiv mit 10mm-
Arbeitsabstand bei 50-facher Vergrößerung und einer Anregungsenergie von 1900 µW gemacht.
Die Bestrahlung der Probe dauerte im Regelfall 120 Sekunden und wurde entweder an normaler
Atmosphäre oder im Operando-Probenhalter durchgeführt.
4.2.4 Photoelektronenspektroskopie (XPS)
Die XPS-Messungen wurden mit einem PHI 5000 VersaProbe Spektrometer mit einer mono-
chromatisierten Al-Kα-Röntgenquelle ausgeführt. Eine Kalibrierung des Spektrometers wurde
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mit verschiedenen Edelmetallstandards (Au, Ag, Cu) durchgeführt, deren Oberfläche durch
den Beschuss von Argonionen gereinigt wurde. Übersichtspektren wurden mit einer Passener-
gie von 187.5 eV und einer Auflösung von 0.8 eV, sowie Detailspektren mit einer Passenergie
von 23.5 eV und einer Auflösung von 0.1 eV aufgenommen. Die Röntgenstrahlung wurde auf
eine Fläche von 200 µm fokussiert und traf senkrecht auf die Probe, während der Detektor
in einem 45° Winkel zur Probenoberfläche arrangiert war. Mit NaxCoO2 beschichtete Proben
luden sich aufgrund ihrer elektrischen Leitfähigkeit wenn überhaupt, dann nur schwach auf
und konnten ohne Neutralisatior vermessen werden. Leichte Aufladungseffekte konnten des-
halb das gemessene Spektrum um bis zu 2 eV zu höheren Bindungsenergien verschieben. Ei-
ne Korrektur erfolgte durch die Messung des Valenzbandes, dessen Fermi-Kante bei Eb = 0 eV
in Deckung gebracht wurde. Bei XPS-Messungen an den reinen Festkörperelektrolyten muss-
te aufgrund der sehr geringen elektrischen Leitfähigkeit ein Zweistrahlneutralisator eingesetzt
werden. Durch die Bestrahlung mit Elektronen und Argonionen können die Aufladungseffekte
kompensiert werden, jedoch ist eine genaue Bestimmung der absoluten Bindungsenergie Eb nur
mittels weiterer Vergleichsmessungen möglich [32].
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5 O3-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Dünnschicht-Modellzellen
Die im Folgenden beschriebenen NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Modellzellen wurden wie in Kapitel
4.1.2 auf Seite 42 mittels PLD hergestellt. Die Ergebnisse der Untersuchungen wurden unter
den Titeln „Sc-substituted Nasicon solid electrolyte for an all-solid-state NaxCoO2/Nasicon/Na
sodium model battery with stable electrochemical performance“ [98] und „Electrochemical Per-
formance of All-Solid-State Sodium-Ion Model Cells with Crystalline NaxCoO2 Thin-Film Catho-
des“ [58] veröffentlicht.
5.1 Phasenbestimmung der O3-NaxCoO2-Kathode
Die O3-NaxCoO2-Kathode wurde bei 300
◦C und 0.01mbar Sauerstoffpartialdruck mittels PLD
abgeschieden. Zur Bestimmung der spezifischen Phase wurden XRD-Messungen an der auf
Sc-Nasicon abgeschiedenen NaxCoO2-Dünnschicht durchgeführt. In Abbildung 23 sind die
Röntgendiffraktogramme des ursprünglichen Sc-Nasicon-Substrats vor (blau) und nach der
NaxCoO2-Abscheidung (schwarz) dargestellt. Das NaxCoO2 zeigt in Einklang mit Simulatio-
nen (grau) eine starke präferenzielle Texturierung der (101)-Ebenen parallel zur Sc-Nasicon-
Oberfläche. Die häufig beobachtete Orientierung der CoO2-Ebenen parallel zur Substratober-
fläche ist vollständig unterdrückt (Vgl. Abb. 7). Stattdessen ist die NaxCoO2-Kathode so auf-
gewachsen, dass die Interkalationsebenen eine nahezu senkrechte Orientierung zur Substra-
toberfläche aufweisen, was sich wiederum positiv auf die Ionenmobilität auswirken kann. In
Abbildung 23 ist die (101)-Ebene in grün in die Kristallstruktur des O3-NaxCoO2 eingezeichnet,
wodurch die nahezu senkrechte Orientierung der CoO2-Ebenen zur Substratoberfläche erkenn-
bar ist. Die mobilen Natriumatome sind in gelb dargestellt.
5.2 Elektrochemisches Verhalten und Bestimmung des Gleichstromwiderstands
Die O3-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Dünnschicht Modellzelle wurden zwischen 2.0 und 4.2 V mit
Stromdichten von 8 µAcm−2 zykliert, was einer Entladerate von 0.15C entspricht. Nach jedem
Lade- und Entladezyklus wurde der Akku für 15 Minuten zur Äquilibrierung in die Leerlaufspan-
nung geschaltet. Die gemessenen einhundert Lade- und Entladekurven sind in Abb. 24a darge-
stellt. Zur Bestimmung der Entladekapazität in Bezug auf die Masse (spezifische Entladekapazi-
tät) wurde die Masse des Kathodenmaterials (196 ± 10 µg) über das Volumen (Fläche ∗ Schicht-
dicke = 0.5 cm2 ∗ 780± 40nm) und die maximale Dichte von NaCoO2 (5.028 gcm−3) bestimmt.
Die Schichtdicke der NaxCoO2-Schicht wurde aus Querschnitts-REM Aufnahmen (Abb. 29) mit
einem Fehler von ± 5% bestimmt.
Die 780nm dicke O3-NaxCoO2-Kathode zeigt eine initiale spezifische Entladekapazität von
150 ± 8 mAhg−1. Diese Kapazität entspricht einer Deinterkalation des NaxCoO2 von x = 0.3
bis 1 zwischen 4.2 und 2.4 V. Nach 100 Ladezyklen sinkt die spezifische Entladekapazität
um 25% auf 112mAhg−1 und entspricht damit etwa 87% der Kapazität einer vergleichbaren
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Abbildung 23: Röntgendiffraktogram von Sc-Nasicon vor (blau) und nach (schwarz) der De-
position von O3-NaxCoO2 bei 300 ◦C. Simulation einer stark (101)-texturierten
O3-NaxCoO2-Dünnschicht (grau).
LixCoO2-Kathode zwischen 2.5 und 4.2 V, die auf einem Lithium-Festkörperelektrolyten mittels
PLD abgeschieden wurde [19].
Die Entwicklung des Gleichstromwiderstandes (DCR: direct current resistance) im
O3-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akku über 100 Lade/Entladezyklen ist in Abb. 24b dargestellt. Es
kann ausschließlich der Gleichstromwiderstand (∆V0+∆V1)/∆I bestimmt werden, da nicht zwi-
schen dem reinen ohmschen Widerstand (∆V0/I) und dem Ladungstransferwiderstand (∆V1/I)
differenziert werden kann (Grundlagen, Kapitel. 3.1.1, Seite 5). Während des elektrochemi-
schen Zyklierens verringert sich die Überspannung von 28 auf 18mV, was einer Verringerung
des Gleichstromwiderstandes von 7000 auf 4500Ω (3500 - 2250Ω cm2) entspricht.
Der Bereich des nicht linear abfallenden Zellpotentials unterhalb von ∆V0 +∆V1 (Fenster von
Abb 24b) steht in Zusammenhang mit dem diffusionsabhängigen Widerstand der NaxCoO2-
Kathode. Die limitierte Geschwindigkeit der Ionenbewegung in der Kathode erzeugt ein Kon-
zentrationsgefälle der Natriumionen innerhalb des Akkus. Bei hohen Ladezuständen von 4.2 V
befindet sich die Na0.3CoO2-Kathode an der Grenze ihres Stabilitätsfensters, wodurch der Na-
triumgradient im Kathodenmaterial besonders groß ist. Dieser erhöhte Gradient führt zu einem
zusätzlichen Widerstand, der nicht im Gleichstromwiderstand berücksichtigt wird. Nach Ab-
schalten des Ladestroms gleicht sich der Natriumgehalt in der NaxCoO2-Kathode wieder aus.
Die Zellspannung sinkt kontinuierlich auf einen Wert von etwa 4.1 V und entspricht damit
einer Zusammensetzung von Na0.35CoO2. Da der Effekt des Natriumgradienten sich nicht im
Gleichstromwiderstand widerspiegelt, gibt dieser nicht die Summe aller inneren Zellwiderstän-
de wieder.
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Abbildung 24: (a) Lade- und Entladekurven eines NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Feststoffakkus mit
Lade- und Entladeströmen von 8 µAcm−2 bei Raumtemperatur. (b) Entwicklung
der Zellüberspannung und des sich daraus ergebenden Gleichstromwiderstandes
(DCR = (∆V 0 +∆V 1)/∆I) zwischen 1 und 100 Lade- Entladezyklen. Die Über-
spannung (∆V 0 +∆V 1) wurde aus dem Spannungsabfall bei Abschalten des La-
destromes bestimmt (Bildeinsatz). (c) Entladekurven bei Entladeströmen von 10,
20, 40, 80 und 160 µA (von oben nach unten) nach den in (a) vorangegangen 100
Ladezyklen. Im Bildeinsatz ist die Zellspannung bei einer konstant entnommenen
Strommenge von 40mAhg−1 gegen den Entladestrom aufgetragen. Die ange-
passte Gerade der l-V Kurve entspricht dem internen Zellwiderstand von 5640Ω.
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Um den Anteil des diffusionsabhängigen Widerstandes in der NaxCoO2-Kathode am Gesamt-
widerstand des Akkus abzuschätzen, wurde der NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akku nachdem er
hundert mal mit 4 µA zykliert wurde, mit unterschiedlichen Entladeströmen von 10, 20, 40,
80 und 160 µA entladen (Abb. 24c). Dies entspricht Entladeraten von 0.375, 0.75, 1.5, 3 und
6C. Aus den Entladekurven wurde die Zellspannung bei einem konstanten Entladezustand von
40mAhg−1 (durchgezogene vertikale Linie) bestimmt und gegen den entsprechenden Entlade-
strom aufgetragen. Der Wert von 40mAhg−1 entspricht einem Bereich, in dem die Spannung
der Zelle nahezu linear verläuft. Die Steigung der Geraden, die sich aus einer linearen Interpo-
lation der Datenpunkte ergibt (∆V/∆I), entspricht in etwa dem gesamten inneren Widerstand
des Akkus, inklusive des diffusionsabhängigen Widerstandes (Fenster in Abb. 24c) [136]. Der
daraus berechnete totale innere Widerstand von 5640Ω ist etwa 25% größer als der innere
Widerstand von 4500Ω, der sich nach dem hundertsten Entladezyklus aus Abb. 24b ergibt.
Als Schlussfolgerung ergibt sich, dass der Großteil (etwa 80%) des inneren Widerstandes des
NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus durch den Gleichstromwiderstand bestimmt ist. Der insgesamt
niedrige innere Zellwiderstand von 5640Ω ermöglicht auch bei der höchsten Entladerate von
6C (320 µAcm−2) noch eine spezifische Kapazität von 75mAhg−1.
5.3 Innere Zellwiderstände
Um den Ursprung der sinkenden Kapazität des NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus festzustellen,
ist es hilfreich, die verschiedenen inneren Widerstände zu bestimmen, die durch die Grenzflä-
chen, den ionischen Transport im Festkörperelektrolyten sowie eine limitierende Na-Diffusion
im Kathodenmaterial hervorgerufen werden [19,30].
Zwei Hauptgründe führen im Regelfall zu einer schwindenden Kapazität des Akkus. Zum einen
kann der innere Widerstand der Zelle von Zyklus zu Zyklus zunehmen. Dies bedeutet, dass beim
galvanostatischen Zyklieren mit konstanten Ladeströmen das Überpotential ansteigt. Bei einer
fixen Schlussspannung verkleinert sich durch das gestiegene Überpotential das Potentialfens-
ter zwischen 2.0 und 4.2 V, wodurch sich die Kapazität „virtuell“ verringert. Virtuell meint in
diesem Fall, dass sich die Aktivmasse real nicht verringert hat, sodass die Kapazität durch ei-
ne Verringerung des Lade-/Entladestroms und somit des Überpotentials wieder erhöht werden
kann. Zum anderen könnte eine chemische Zersetzung des NaxCoO2, beispielsweise zu Co3O4,
dazu führen, dass die Aktivmasse irreversibel reduziert wird. Das Laden des Akkus auf 4.2 V
entspricht einer maximalen Deinterkalation von x ≤ 0.3 und liegt nahe dem Interkalationsbe-
reich, in dem eine Zersetzung von NaxCoO2 erwartet werden könnte. Im Fall einer chemischen
Reaktion des Kathoden- und/oder Anodenmaterials mit dem Elektrolyten erhöhen die Reakti-
onsprodukte meist auch den internen Widerstand der Zelle. Eine positive Ausnahme können
hierbei Reaktionen sein, die als Produkt eine Grenzflächenphase (SEI) ausbilden und dadurch
die Grenzflächen zwischen Elektrolyten und Elektroden stabilisieren [131].
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Abbildung 25: (a) Impedanzspektrum und Ersatzschaltkreis eines NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-
Festkörperakkus zwischen 0.1Hz und 1MHz. Zur besseren Erkennbarkeit sind
die Halbkreise, die den Beitrag des Sc-Nasicon-Elektrolyten (grün), den Grenzflä-
chenwiderstand mit der Anode (blau) und der Kathode (rot) gefärbt und ver-
größert. Die durch die Vergrößerung entstehende Überlappung der Halbkreise
entspricht nicht den gemessenen Werten, dient aber der besseren Visualisierung.
(b) Impedanzspektrum einer symmetrischen NaSc-Nasicon/Na-Zelle. (c) Impedan-
spektrum im entladenen (2.5 V) und geladenen (3.8 V) Zustand eines weiteren
NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus.
Auch durch den Verlust der mobilen Natriumionen kann die Kapazität stark reduziert werden.
Ein irreversibler Verlust an Natrium kann in den untersuchten Zelle jedoch ausgeschlossen wer-
den, da die metallische Natriumanode eine ausreichend große Quelle darstellt.
In Abb. 25a ist das Impedanzspektrum eines NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus nach dem Zusam-
menbau und vor dem ersten Ladezyklus dargestellt. Das Spektrum kann in drei Frequenzbe-
reiche zwischen 1000 und 10 kHz, 10 und 0.1 kHz sowie 100 und 1Hz aufgeteilt werden. Die
drei Bereiche können durch einen Ersatzschaltkreis (Abb. 25), bestehend aus einem ohmschen
Widerstand RSEbulk, der mit drei RCPE-Elementen in Serie geschaltetet ist, modelliert werden
[11, 137–140]. Zur besseren Differenzierung sind die den drei RCPE-Elementen zugeordneten
Halbkreise farblich hervorgehoben. Der grüne, hochfrequente Halbkreis (CSE GB = 0.3 − 2nF)
in Abb. 25 entspricht dem Korngrenzenwiderstand (RSE GB = 1245 − 4188Ω) des Sc-Nasicon-
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Elektrolyten. Der Gesamtwiderstand des Sc-Nasicon-Elektrolyten beinhaltet außerdem noch den
ohmschen Widerstand RSE bulk = 336− 467Ω, sodass sich im Folgenden RSE = RSE GB + RSE bulk
ergibt. Durch Impedanzmessungen an symmetrischen Na/Sc-Nasicon/Na-Zellen (Abb. 25b)
wurde die Zuordnung des Frequenzbereich zwischen 10 und 1000 kHz zu dem Sc-Nasicon-
Elektrolyten zusätzlich bestätigt.
Der blaue mittlere Frequenzbereich entspricht dem Grenzflächenwiderstand zwischen dem
Sc-Nasicon und der Natriumanode (RAn = 467 − 1157Ω,CAn = 0.4 − 3µF) und der rote nie-
derfrequente Bereich dem Grenzflächenwiderstand zwischen der NaxCoO2-Kathode und dem
Sc-Nasicon (RCat = 525− 1197Ω,CCat = 0.09− 0.1mF). Der Grenzflächenwiderstand der Ka-
thodenseite konnte zusätzlich durch Messungen an einem weiteren Akku im voll geladenen und
entladenen Zustand verifiziert werden. Der Grenzflächenwiderstand zwischen der Interkalati-
onskathode und dem Elektrolyt ist stark von der Konzentration der Natriumionen und daher
stark vom Zellpotential abhängig (vgl. Abb. 25c) [11].
Um den diffusionslimitierten Prozessen im Ersatzschaltbild Rechnung zu tragen, wurde zusätz-
lich ein Warburg-Element hinzugefügt. Da die Spektren jedoch nur eine sehr kleine Impedanzzu-
nahme im Frequenzbereich unter 1Hz aufweisen, ist die Genauigkeit, mit der ein Diffusionskoef-
fizient bestimmt werden kann, sehr fehlerbehaftet und wird deshalb nicht weiter ausgewertet.
Dennoch ist die geringe Impedanz im niederfrequenten Bereich ein Indikator dafür, dass die
diffusionslimitierenden Prozesse in der Zelle nur eine untergeordnete Rolle spielen. Dies ist
in Übereinstimmung mit der bisherigen Interpretation, wonach etwa 80% des inneren Zell-
widerstandes dem Gleichstromwiderstand zuzuordnen ist und 20% den diffusionlimitierenden
Prozessen.
Die Veränderung der inneren Widerstände wurde durch die Impedanzmessungen nach 1, 15,
30 und 100 Lade- und Entladezyklen untersucht (Abb. 26a). Der Gesamtwiderstand des noch
nicht zyklierten NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus von 6812Ω ist in guter Übereinstimmung mit
den 7000Ω, die mittels des Gleichstromwiderstandes aus den Überspannungen des ersten Ent-
ladezykluses bestimmt wurden (Abb. 24b). Aus den angepassten Impedanzdaten ergibt sich
ein Widerstand des Sc-Nasicon von Rbulk ≈ 401Ω, was einer ionischen Leitfähigkeit des Fest-
körperelektrolyten von 1.2× 10−3 Scm−1 bei 25 ◦C entspricht [20]. Dies ist etwas niedriger als
die veröffentlichten Werte von 4× 10−3 Scm−1, liegt jedoch noch im Fehlerbereich der Mess-
methode. Der Anteil von Rbulk bleibt während der 100 Lade- und Entladezyklen konstant zwi-
schen 343 und 459Ω, sodass davon auszugehen ist, dass die ionische Leitfähigkeit der einzelnen
Sc-Nasicon-Körner, konstant bleibt.
Im ursprünglichen Zustand beträgt der aus dem Impedanzspektrum angepasste Grenzflächen-
widerstand zwischen dem Sc-Nasicon und der Natriumanode RAn ≈ 1157Ω (578Ω cm2) und
zwischen dem Sc-Nasicon und der NaxCoO2-Kathode RAn ≈ 525Ω (262Ω cm2). Während des
Ladens und Entladens des Akkus sinkt RAn auf 594Ω, während RCat auf 1196Ω steigt. Die
Summe von RAn und RCat bleibt dabei nahezu konstant bei 1670Ω. Im Gegensatz zu den Grenz-
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Abbildung 26: (a) Entwicklung der Impedanzspektren des NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-
Festkörperakkus nach 1, 15, 30 und 100 Lade- und Entladezyklen. Die
Spektren wurden bei einer Leerlaufspannung von 2.68V aufgenommen.
Die Farben entsprechen den Komponenten des inneren Zellwiderstandes, also
dem Sc-Nasicon-Elektrolyten (grün) und den Grenzflächenwiderständen mit der
Anode (blau) und Kathode (rot). (b) Entwicklung der aus den Impedanzspektren
angepassten ohmschen Widerstände. Zusätzlich ist der Widerstand aus Abb. 24b
(weiße Quadrate) eingezeichnet.
flächenwiderständen sinkt RSE innerhalb der 100 Zyklen von 5128Ω (2564Ω cm
2) auf 2244Ω
(1122Ω cm2) (Abb. 26b).
5.4 Stabilität des Sc-Nasicon-Festkörperelektrolyten
Zum Verständnis des sich verkleinernden inneren Widerstand des NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-
Akkus ist es wichtig, den Einfluss des Polierens auf das Sc-Nasicon zu verstehen. Eine voll-
ständige Beschreibung und Diskussion findet sich in Kapitel 8 ab Seite 84. In der folgenden
Diskussion wird nur noch der Gesamtwiderstand RSE vor dem Hintergrund betrachtet, dass
Rbulk = 343− 459Ω im Vergleich zu (RSE GB = 1245− 4188Ω) gering ist.
Durch das Polieren steigt der Widerstand RSE von 310 auf 5128Ω an. Durch den Kontakt
mit Wasser wird Natrium in einem diffusionskontrolliertem Prozess aus dem Sc-Nasicon ge-
löst [141]. In den Referenzen [142, 143] wird eine Protonierung der daraus entstehenden
Leerstellen beschrieben, die zu einer Erhöhung des Widerstandes des Nasicon führt. Die ver-
öffentlichten Impedanzspektren in Referenz [142] entsprechen in ihrer Form denen der symme-
trischen Na/Sc-Nasicon/Na-Zelle in Abbildung 25b. Da Rbulk durch das Polieren nicht beeinflusst
wird, sondern ausschließlich RGB SE, kann angenommen werden, dass die Protonen in die Korn-
grenzen diffundieren und dort die Natriumdiffusion blockieren. Durch das elektrochemische
Zyklieren können die Protonen wieder durch Natriumionen ausgetauscht werden, was zu ei-
ner Verringerung von RGB SE führt. Die These, dass die ionische Leitfähigkeit insbesondere an
den Korngrenzen beeinflusst wird, ist in Übereinstimmung mit den Referenzen [144, 145] so-
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Abbildung 27: Röntgendiffraktogramme des unbehandelten Sc-Nasicon-Substrates (blau), nach
der NaxCoO2 Deposition (schwarz) und nach dem elektrochemischen Zyklieren
(rot).
wie den Impedanzspektren in Abb. 26, in denen sich RSE (grün) innerhalb der 100 Lade- und
Entladezyklen von 5088 auf 2244Ω reduziert. Da RSE den größten Anteil am gesamten inne-
ren Widerstand (RSE + RCat + RAn) hat, sinkt mit ihm der Gesamtwiderstand um etwa 41% von
6662 auf 3906Ω (schwarze Quadrate). Die Widerstände RDCR und RSE + RCat + RAn, die aus
dem Gleichstromwiderstand bzw. den Impedanzen bestimmt wurden, zeigen eine starke Korre-
lation. Die verbleibende Differenz ist auf die bereits erwähnten diffusionsabhängigen Prozesse
zurückzuführen, die in der Impedanz nicht berücksichtigt werden.
Mit XRD-Messungen vor dem Polieren (blau), nach der NaxCoO2 Deposition (schwarz), sowie
nach dem Zyklieren des NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus (rot) kann gezeigt werden, dass das
Polieren nicht die kristalline Struktur des Sc-Nasicon verändert (Abb. 27).
Das Diffraktogram des unbehandelten Sc-Nasicon-Substrats spiegelt die typischen monoklinen
C2/2 (55 Gew%) und trigonalen R3¯c (45 Gew%) Phasenanteile des Na3.4Sc0.4Zr1.6(SiO4)2(PO4)
- Festkörperelektrolyt wieder [20]. Die kristallographische Struktur des Sc-Nasicon ist nach der
Deposition der NaxCoO2-Kathode und nach dem Zyklieren konstant, da keine Änderung in der
Intensität und in der Position der Diffraktionsmaxima festgestellt werden konnte. Daraus ergibt
sich, dass der verwendete Sc-Nasicon-Elektrolyt geeignet ist, in einem Potentialfenster zwischen
2.0 und 4.2 V in einem Natriumfestkörperakku verwendet zu werden.
5.5 Stabilität der O3-NaxCoO2-Dünnschichtkathode
Nach der Deposition der NaxCoO2-Dünnschichtkathode zeigt das Röntgendiffraktogram in Abb.
27 die (003)-, (006)-, (101)-, (012)- und (104)-Maxima der rhomboedrischen O3-NaxCoO2
Phase [48, 146]. Der (006)-Diffraktionswinkel bei 2Θ = 34.2° entspricht der vollen Interkalati-
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on des NaxCoO2 von x = 1 [26] und die geringe Intensität einer nur schwachen (00l) Texturie-
rung. Dadurch ist der Ionentransport an der Grenzfläche nur schwach durch die Orientierung
der NaxCoO2 Schicht eingeschränkt, was sich auch in den geringen Grenzflächenwiderständen
von RCat = 256Ω cm2 widerspiegelt [62]. Nach dem Zyklieren (rot) deuten die veränderten
(101)- und (012)-Reflexe eine Phasenumwandlung in die P’3-Phase an. Obwohl der Anstieg des
Grenzflächenwiderstandes RCat während des Zyklierens die Bildung einer Grenzflächenphase
andeutet, kann diese nicht mit den XRD-Daten bestätigt werden. Da die Bildung einer sehr dün-
nen Grenzflächenphase aufgrund des geringen Volumens oder einer amorphen Phase im XRD
nicht sichtbar sein kann, sind oberflächensensitive Messungen wie XPS-Untersuchungen hilf-
reich. Die in Kooperation mit Conrad Guhl veröffentlichten Grenzflächenexperimente zeigten
jedoch keine neue kristalline Phasenbildung an der NaxCoO2/Sc-Nasicon Grenzfläche [147].
Dass der Grenzflächenwiderstand RCat sich bereits nach zwei Lade- und Entladevorgängen sta-
bilisiert, kann eventuell auf eine kleine ungeordnete Schicht an der Grenzfläche zurückzuführen
sein.
Um Effekte durch eine eventuelle Exfolierung der NaxCoO2-Kathode vom Sc-Nasicon-Substrat
auf die Impedanzspektren auszuschließen, wurde das Substrat nach dem Zyklieren zer-
brochen und die Grenzfläche zwischen NaxCoO2 und Sc-Nasicon untersucht. Eine typische
Querschnitts-REM-Aufnahme ist in Abb. 28a abgebildet. Die Aufnahme zeigt die homogene
NaxCoO2-Dünnschichtkathode mit einer Dicke von etwa 780nm, die keine Anzeichen einer
Exfolierung oder Entstehung von Hohlräumen während der Deposition aufweist. Entlang der
gesamten Bruchkante war die Kathodenschicht in Kontakt mit dem Elektrolyten, sodass da-
von ausgegangen werden kann, dass der Anstieg des Grenzflächenwiderstandes RCat nicht auf
mikrostrukturelle Effekte zurückzuführen ist, wie es oft in Kompositelektroden der Fall ist [148].
Dass es an der NaxCoO2/Sc-Nasicon-Grenzfläche zu keiner Interdiffusion der Elemente wäh-
rend der PLD-Deposition und dem anschließendem elektrochemischen Zyklieren kommt,
wurde durch EDX-Mappings an der Grenzfläche untersucht. In Abbildung 28 (a) ist eine
REM-Aufnahme der Grenzfläche zu sehen, in (b) die elementare Verteilung von Kobalt (grün)
und Zirkonium (lila) und in (c) von Silizium (grün) und Scandium (lila). Aus der benötig-
ten Anregungsenergie von 15 kV resultiert eine laterale Auflösung von etwa einem Mikrometer,
wodurch es schwierig ist, eine eventuelle geringe Interdiffusion aus der Kathode in den Elek-
trolyten, oder umgekehrt, zu erkennen. In Übereinstimmung mit den Impedanz-, XRD- und
XPS-Messungen kann auch durch die EDX-Messungen keine sich bildende Grenzflächenphase
nachgewiesen werden.
5.6 Stabilität der Natriumanode mit Sc-Nasicon
Während der ersten Lade- und Entladezyklen fällt der Grenzflächenwiderstand RAn von 1157
auf 594Ω (578 - 297Ω cm2) und entspricht bereits veröffentlichten Werten [20, 149]. Der
Abfall des Widerstandes ist am wahrscheinlichsten mit dem manuellen Zusammenbau des
58
Abbildung 28: (a) Querschnitt-REM-Aufnahme und EDX-Mapping von (b) Kobalt, Zirkonium und
(c) Silizium, Scandium and der NaxCoO2/Sc-Nasicon Grenzfläche nach elektroche-
mischen Zyklieren.
Abbildung 29: Entwicklung der Na1s, Zr3d und P2p XPS-Emissionen mit steigender Natrium-
Depositionszeit. Die gestrichelte Linie zeigt die Position der Zr3d5/2-Emission im
Sc-Nasicon und im Na1s-Spektrum die Position des metallischen Natriums und des
entsprechenden Plasmon-Peaks.
NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus zu erklären, wobei die metallische Natriumanode bei Raum-
temperatur auf das Sc-Nasicon gedrückt wird. Das Andrücken geschieht ohne weitere Kontrolle
des verwendeten Drucks und kann daher zu unterschiedlich gutem Kontakt der beiden Materia-
lien führen. Während des Zyklierens kommt es zum „Stripping and Plating“ des Natriummetalls,
wodurch sich der Kontakt mit jedem Zyklus verbessert.
Eine alternative Erklärung könnte die Bildung einer Grenzflächenphase sein, die sich im Sinne
einer SEI positiv auf den Grenzflächenwiderstand RAn auswirkt. Die Grenzfläche zwischen Na-
trium und Sc-Nasicon wurde von Conrad Guhl mittels XPS untersucht [32], wobei das Natrium
sukzessive auf das Sc-Nasicon-Substrat aufgedampft wurde. Die XPS-Spektra in Abhängigkeit
der Evaporationszeit des Natriums sind in Abbildung 29 abgebildet. Die Experimente zeigten
keine chemische Reaktion zwischen dem Sc-Nasicon und dem metallischen Natrium. Das zu Be-
ginn gemessene Na 1s-Signal bei 1074 eV entspricht der Bindungsenergie des Natriums in der
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Sc-Nasicon-Struktur [147]. Mit fortschreitender Natriumabscheidung entwickelt sich eine zwei-
te Komponente im Na 1s-Emissionsspektrum bei 1072 eV sowie ein Plasmon-Signal bei 1078 eV,
die beide dem metallischen Natrium zugeordnet werden können. Die Bindungsenergien der
Zr 3d- und P 2p-Zustände bleiben unverändert über die gesamte Evaporationszeit, was für einen
stabilen chemischen Zustand der beiden Elemente spricht. Daher kann davon ausgegangen wer-
den, dass das verwendete Sc-Nasicon bei Standardbedingungen chemisch stabil gegenüber me-
tallischem Natrium ist. Die Intensität der Zr 3d5/2- (185.1 eV) und Zr 3d3/2- (187.5 eV) sowie
der P 2p-Zustände (136.1 eV) nimmt mit zunehmender Natriumdicke, aufgrund der begrenzten
Signaltiefe der XPS-Messung ab.
5.7 Abnahme der Kapazität
Die beobachte Abnahme der spezifischen Kapazität von 25% innerhalb der ersten 100 Lade- und
Entladezyklen ist bei gleichzeitiger Abnahme des internen Zellwiderstandes ungewöhnlich. Eine
Verringerung der Kapazität durch die Zersetzung des NaxCoO2-Kathodenmaterials ist unwahr-
scheinlich, da die gemachten XRD-Messungen keine Hinweise auf die Bildung von Kobaltoxid
oder anderer Zerfallsprodukte geben. Die homogene Struktur, die in den Querschnitts-REM-
Aufnahmen zu sehen ist, spricht gegen eine mechanische Isolierung einzelner NaxCoO2-Körner
durch deren Ausdehnung und Kontraktion während des Zyklierens. Da auch keine chemischen
Reaktionen an den Grenzflächen mit der Kathode und Anode nachgewiesen werden konnten, ist
es am wahrscheinlichsten, dass die Abnahme der Kapazität mit einer Phasenumwandlung der
O3-NaxCoO2-Kathode in Verbindung steht.
Durch das große Potentialfenster zwischen 2.0 und 4.2 V konnte zwar die Stabilität des
Sc-Nasicon in diesem Bereich gezeigt werden, jedoch wurde die NaxCoO2-Kathode bis an
die Stabilitätsgrenze deinterkaliert. Durch die hohe Deinterkalation des NaxCoO2 zwischen
x = 1 und 0.35 konnte eine maximale spezifische Kapazität von 150mAhg−1 erreicht wer-
den. Durch das Zyklieren bis zu 4.2 V ändert sich die ursprüngliche Struktur des NaxCoO2 von
der O3-Phase über die isomeren O’3-, P3- und P’3-Phasen, was zu einer Abnahme der Akkukapa-
zität führt [38,150]. Die nach dem Zyklieren durchgeführten XRD-Messungen (Abb. 33) zeigen
die Phasenumwandlung der ursprünglichen O3-Phase in die monoklin-verzerrte P’3-Phase mit
einem Natriumgehalt von x = 0.6 [38, 151]. Der beobachtete Kapazitätsverlust von 20 % auf
118mAhg−1 innerhalb der ersten 30 Lade- und Entladezyklen entspricht denselben 20 % Kapa-
zitätsverlust, der durch den reduzierten NaxCoO2 Interkalationsbereich der P’3-Phase hervorge-
rufen wird. Im Gegensatz zur O3-Phase kann diese nur bis x = 0.8 entladen werden [152].
6 P2-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Dünnschicht-Modellzellen
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6.1 Phasenbestimmung der P2-NaxCoO2-Kathode
Zur kristallographischen Charakterisierung der NaxCoO2-Kathoden wurden XRD-Messungen vor
und nach dem Zyklieren der NaxCoO2-Dünnschichtkathoden auf dem Sc-Nasicon-Substrat ge-
macht (Abb. 30a). Alle mit einem Sternchen (*) markierten Intensitätsmaxima werden dem
Sc-Nasicon zugeordnet und bleiben sowohl nach der NaxCoO2-Deposition als auch nach dem
Zyklieren konstant [20]. Das Diffraktogram der nicht-annealten Kathode (schwarz) zeigt eine
geringe Intensität des 002 NaxCoO2-Reflex, der aus mindestens zwei überlappenden Peaks bei
2Θ = 16.16° und 16.5° besteht. Die überlappenden Intensitätsmaxima sind auf eine inhomoge-
ne Natriumverteilung in der NaxCoO2-Kathode zurückzuführen, die zwischen 0.65 < x < 0.83
schwankt [26]. Während des Zyklierens nimmt die Breite des Peaks ab und seine Intensität
zu, was als eine Homogenisierung des Natriumgehalts interpretiert werden kann. Dass ei-
ne solche Homogenisierung durch das elektrochemische Laden und Entladen induziert wird,
spricht dafür, dass die NaxCoO2 Körner im Ausgangszustand nach der Deposition vonein-
ander isoliert sind, sodass keine Natriumionen die Korngrenzen überwinden können. Durch
das Fließen des angelegten Stroms könnte die nötige Energie aufgebracht werden, um den
Korngrenzwiderstand zu überwinden und eine einheitlich Natriumverteilung zu initiieren. Ein
solcher „Aktivierungs“-Mechanismus kann auch den Anstieg der Entladekapazität des Akkus
von 59 auf 124mAhg−1 innerhalb der ersten 100 Lade- und Entladezyklen erklären, während
die Überspannung des Akkus konstant bleibt. In den Impedanzspektren der nicht-annealten
NaxCoO2-Kathode zeigt sich eine solche Verbesserung der Natriumdiffusion durch die Ände-
rung des niederfrequenten offenen Halbkreises zu einem geschlossenen Halbkreis nach 100
Zyklen (Abb. 32a) [153].
Die erhöhte Kristallinität der NaxCoO2-Kathode nach dem Annealing bei 700
◦C zeigt sich
im Röntgendiffraktogram (Abb.30a, rot) durch einen Anstieg der 002- und 004- Refle-
xe bei 2Θ = 16.25° und 32.75°. Die gemessenen 2Θ -Winkel entsprechen einem
NaxCoO2-Natriumgehalt von x = 0.71, in guter Übereinstimmung mit dem aus den
XPS-Spektren ermittelten Wert von x = 0.74 (Abb. 33a und 33b).
6.2 Elektrochemisches Verhalten
Die P2-NaxCoO2-Phase wird in vielen Publikationen als Alternative zur O3-Phase diskutiert. Da-
bei steht insbesondere die höhere Zyklenstabilität und bessere Energieeffizienz im Vordergrund
[154]. Im Vergleich zur O3-Phase ist die spezifische Kapazität der P2-Phase im Potentialfens-
ter zwischen 2.0 und 4.2 V um etwa 7% auf 140mAhg−1 verringert. In Flüssigelektrolyt-Akkus
wurde für die P2-NaxCoO2-Phase eine maximale Kapazität von 107mAhg
−1 erreicht. Außer-
dem konnte der Akku aufgrund der chemischen Instabilität des Flüssigelektrolyten nur bis 3.8 V
geladen werden [154], woran der Vorteil eines größeren Potentialfensters bei der Verwendung
von Festkörperelektroylten sichtbar wird.
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Abbildung 30: (a) XRD und (b) Raman Messungen an der nicht-annealten und annealten P2-
NaxCoO2-Kathode vor (schwarz und grau) und nach dem elektrochemischen Zy-
klieren (rot und orange).
Die P2-NaxCoO2-Phase kristallisiert während der PLD-Abscheidung bei einer Temperatur von
550 ◦C. Ein anschließendes Annealing bei 700 ◦C erhöht zusätzlich die Kristallinität und Tex-
turierung der Dünnschichtkathode, wodurch eine Optimierung der Entladeraten, der Kapa-
zität und Zyklenstabilität erreicht werden soll [16]. Um den Einfluss des Annealings zu
untersuchen, werden im Folgenden zwei Akkus mit jeweils einer bei 550 ◦C gewachsenen
P2-NaxCoO2-Kathode diskutiert, von der eine zusätzlich bei 700
◦C für 15min bei 400mbar
Sauerstoffpartialdruck annealed wurde.
Abbildung 31a zeigt die spezifischen Entladekapazitäten der Akkus mit moderat- (schwarz) und
hoch- (rot) kristallinen P2-NaxCoO2-Kathoden über 800 Lade- und Entladezyklen. Die Entlade-
kapazität der moderat kristallinen (nicht-annealten) Kathode beträgt im ersten Entladezyklus
59 und im Hundertsten 124mAhg−1 bei einem Entladestrom von 8 µAcm−2 (0.2C). Dies ent-
spricht etwa 88% der theoretischen Kapazität zwischen 2.0 und 4.2 V. Bei Entladeströmen von
16, 32 und 64 µAcm−2 nimmt aufgrund des inneren Widerstandes des Akkus die entnomme-
ne Kapazität von 107 auf 79 und 44mAhg−1 ab. Insgesamt nimmt die Kapazität des Akkus
zwischen dem hundertsten und sechshundertsten Zyklus um 8% ab und zeigt damit eine hohe
Zyklenstabilität. Im Gegensatz zu der moderat kristallinen Kathode zeigt die hochkristalline (an-
nealt) P2-NaxCoO2-Kathode einen starken Abfall der Entladekapazität von 120 auf 9mAhg
−1
innerhalb von 200 Lade- und Entladezyklen. Aus der Analyse der Überspannung ergibt sich,
dass der Unterschied der Entladekapazitäten in der Entwicklung des inneren Widerstandes liegt
(Abb. 31b). Während die Überspannung des Akkus mit der moderat-kristallinen Kathode stabil
bei etwa 190mV liegt, steigt diese im Akku mit hoch-kristalliner Kathode von 100 auf 890mV
an. Ein solcher Anstieg des inneren Widerstandes wurde auch durch Wang et al. [16] beobachtet
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Abbildung 31: (a) Spezifische Entladekapazität und Coulombsche Effizienz von
P2-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus und die (b) Entwicklung des Überpo-
tentials bestimmt aus dem Spannungsabfall des Akkus bei Abschalten des
Ladestroms. (Vgl. 24b)
Tabelle 4: Innere Widerstände Rbulk, RGB und RSE der P2-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus mit
verschieden annealten Kathoden. Die Widerstände wurden aus Simulationen mit
einem äquivalenten Schaltkreis bestehend aus Rbulk − RGB/CPEGB − RAn/CPEAn −
RCat/CPECat berechnet. In Übereinstimmung mit den Referenzen [20, 58] kann die
Summe aus Rbulk und RGB als Widerstand des Sc-Nasicon RSE interpretiert werden.
Nicht-annealt (Ω) annealt (Ω)
Zyklus Rbulk RGB RSE RAn Rcat Rbulk RGB RSE RAn RCat
1 41 834 875 1144 – 130 961 1091 189 1726
100 114 697 821 152 21869 22 3351 3373 – 88181
200 114 931 1045 79 24064 30 4572 4602 – 161150
400 111 777 888 106 29826
600 107 713 820 53 25800
und dem Grenzflächenwiderstand zwischen Kathode und Festkörperelektrolyt zugeschrieben.
Jedoch war dieser Effekt besonders bei amorphen und schwach-kristallinen LixCoO2-Kathoden
dominant.
6.3 Innere Zellwiderstände
Um die verschiedenen inneren Widerstände zu differenzieren, die zur Überspannung des Akkus
beitragen, wurden Impedanzmessungen nach verschiedenen Lade- und Entladezyklen ausge-
führt (Abb. 32a). Die verschiedenen Frequenzbereiche wurden wie in Kapitel 5.3 dem Festkör-
perelektrolyt (RCPESE, hohe Frequenzen), der Sc-Nasicon/Na-Grenzfläche (RCPEAn, mittlere
Frequenzen) und der NaxCoO2/Sc-Nasicon-Grenzfläche (RCPECat , niedrige Frequenzen) zuge-
ordnet [11,137–140]. Die Ergebnisse der Anpassungen sind in Tabelle 4 zusammengefasst.
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Abbildung 32: (a) Nyquist-Plots der P2-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus mit nicht-annealten,
moderat kristallinen (oben) und annealten, hoch-kristallinen (unten)
P2-NaxCoO2-Kathoden, nach 1, 100, 200, 400 und 600 Lade- und Entlade-
zyklen. Die Halbkreise bei hohen Frequenzen (100 kHz) entsprechen dem
Widerstand des Sc-Nasicon-Substrates (RSE) und die bei niedrigen Frequenzen
der NaxCoO2/Sc-Nasicon Grenzfläche (RCat). Im Fenster ist der volle Nyquist-Plot
dargestellt. Querschnitts-REM-Aufnahmen der NaxCoO2/Sc-Nasicon-Grenzfläche
im (b) nicht-annealten und (c) annealten Zustand nach dem Zyklieren.
Akkus mit einer geringen Kristallinität NaxCoO2-Kathode (Abb. 32a, schwarz) zeigen nach
dem ersten Entladen innere Widerstände von RSE = 875Ω und RAn = 1144Ω. RCat kann
aufgrund des offenen Halbkreises bei niedrigen Frequenzen nicht quantifiziert werden. Der
dem Sc-Nasicon zugeschriebene Widerstand RSE ist etwa fünf mal geringer als bei Akkus mit
O3-NaxCoO2-Kathode und bleibt über 600 Zyklen konstant. Die höheren Depositionstemperatu-
ren von 550 ◦C bei der Kathodenabscheidung könnten einen positiven Effekt auf die durch das
Polieren erhöhten Impedanzen haben.
Der Grenzflächenwiderstand des Sc-Nasicon mit der Anode RAn ist vergleichbar mit dem in Ak-
kus mit O3-NaxCoO2-Kathode. Nach 100 Zyklen nimmt der Grenzflächenwiderstand von 1144
auf 152Ω ab und folgt damit dem gleichen Verhalten wie in Akkus mit O3-NaxCoO2-Kathode.
In den nachfolgenden Zyklen bleibt RAn im Rahmen der Fehlertoleranz konstant. Der Grenzflä-
chenwiderstand zwischen dem Sc-Nasicon und der NaxCoO2-Kathode RCat ist im Vergleich zu
Akkus mit O3-NaxCoO2-Kathode um mindestens 2 Größenordnungen größer. Nach den ersten
100 Zyklen liegt RCat bei 21869Ω und steigt in 500 Zyklen auf 25800Ω an.
Während die Gesamtimpedanz des nicht-annealten Akkus über 500 Zyklen nahezu konstant
bleibt, steigt sie im Akku mit einer annealten Kathode innerhalb der ersten 200 Zyklen von
3006 auf 165752Ω stark an. Der Anstieg von RCat macht den größten Anteil der Impedanz aus,
während der Anteil von RSE nur von 1091 auf 4602Ω ansteigt.
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Der drastische Anstieg von RCat deutet auf die Bildung einer Grenzflächenphase hin, was im
Folgenden genauer untersucht wird. Der mit der Bildung einer solchen Grenzflächenphase ver-
bundene Anstieg der Überspannung auf 890mV entspricht einem inneren Zellwiderstand von
222 kΩ und ist in Übereinstimmung mit der gemessenen Impedanz. Durch die große Überspan-
nung verringert sich das effektive Potentialfenster, in dem der Akku zykliert wird von theore-
tisch möglichen 2.0 - 4.2 V auf 2.9 - 3.3 V. Dadurch reduziert sich die Kapazität des Akkus auf
9mAhg−1.
Um auszuschließen, dass der Anstieg von RCat durch spannungsinduzierte Risse und Exfolie-
rungen in der NaxCoO2-Kathode begründet ist [16], wurden Querschnitt-REM-Aufnahmen von
der NaxCoO2/Sc-Nasicon-Grenzfläche nach dem Zyklieren gemacht (Abb. 32b und 32c). Bei-
de Querschnitte zeigen keine Brüche oder Ablösungen der Kathode vom Sc-Nasicon-Substrat.
Die Mikrostruktur der bei 550 ◦C gewachsenen NaxCoO2-Kathode ist vergleichbar mit einer bei
600 ◦C annealten LixCoO2-Kathode, die über 1000 Zyklen ge- und entladen wurde [19].
6.4 Grenzflächenphasenbildung zwischen P2-NaxCoO2 und Sc-Nasicon
Das Röntgendiffraktogram nach dem Zyklieren des Akkus mit annealter Kathode in Abb. 30a
(orange) zeigt die Bildung eines Beugungsreflexes bei 2Θ = 13.0°. Der Beugungswinkel ist
identisch mit dem (111) Reflex von Na4SiO4 [155], und deutet auf die Bildung einer kristalli-
nen Grenzflächenphase während des elektrochemischen Zyklierens. Der sich zusätzlich bildende
Untergrund zwischen 2Θ = 10° und 20° könnte außerdem auf die Bildung einer amorphen Pha-
se hindeuten.
Zur weiteren Verifizierung einer sich bildenden Na4SiO4-Phase wurden Ramam-Messungen vor
und nach dem Zyklieren der Akkus an den NaxCoO2-Kathoden durchgeführt (Abb. 30b). Die
Ramanspektren zeigen die charakteritischen fünf Ramanmodi der P2-Phase bei 191.2, 468.2,
511.1, 607.9 und 670.4 cm−1 in der moderat- und hoch-kristallinen NaxCoO2-Kathode [64]. Die
Positionen der Raman-Maxima bleiben in allen vier Spektren unabhängig vom Annealing oder
dem Zyklieren konstant. Daher ist anzunehmen, dass der Großteil der NaxCoO2-Kathode in
allen Fällen stabil ist. Nach dem Zyklieren zeigt sich ein kleiner zusätzlicher Peak bei 413 cm−1
sowohl in der moderat- als auch in der hoch-kristallinen Kathode. Die Position des Peaks liegt
im Bereich von Literaturwerten, die mit der Na4SiO4-Phase assoziiert sind [156] und ergänzt
die XRD-Daten.
Da die Eindringtiefe des verwendeten 633nm-Lasers im Bereich der Kathodenschichtdicke von
780nm liegt, lässt die geringe Intensität des Peaks darauf schließen, dass der Ursprung an
der Grenzfläche zum Sc-Nasicon liegen könnte. Jedoch ist die Identifizierung der möglichen
Na4SiO4-Phase aufgrund der nur geringen Anzahl an Ramanmodi und Beugungsreflexen nicht
eindeutig möglich. In Anbetracht der Entwicklung der Impedanzen und des starken Anstiegs
des Grenzflächenwiderstandes zwischen dem Sc-Nasicon und dem NaxCoO2 ist es jedoch wahr-
scheinlich, dass es zu einer Grenzflächenphase kommt. Diese führt zu einem Anstieg des inneren
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Abbildung 33: (a) Na 1s-Emission der NaxCoO2-Kathode nach der Abscheidung bei 550 ◦C und
0.01mbar O2 sowie (b) nach dem Annealing bei 700 ◦C und 400mbar O2. Das mit
Nae (edge sharing) beschriftete Maximum entspricht einem Natriumion, das mit
sechs CoO6 Oktaedern verbunden ist und das mit Naf (face sharing) beschriftete,
einem Natriumion zwischen zwei CoO6 Oktaedern.
Zellwiderstands, was wiederum die Reduktion der Akkukapazität von 120 auf 9mAhg−1 verur-
sacht.
6.5 Möglicher Einfluss der Sauerstoffstöchiometrie
Von NaxCoO2−δ weiß man, dass die Sauerstoff-Stöchiometrie einen starken Effekt auf die Lang-
lebigkeit des Akkus hat. Die Erhöhung des Sauerstoffdefizits von δ = 0.004 auf 0.073 reduziert
die Akkukapazität dadurch, dass durch die Sauerstofffehlstellen ungebundene Elektronen ent-
stehen, die die positiven Ladungsträger teilweise kompensieren [79]. Mittels XPS-Messungen
wurde die Stöchiometrie der NaxCoO2−δ Dünnschichtkathode bestimmt. Die Auswertung der
Na 1s-, Co p3/2- und O 2s-Emissionen ergab eine Zusammensetzung nach der Deposition von
Na0.92CoO1.92 und Na0.97CoO2.35 nach dem Annealing. Der Fehler der XPS-Messung wird mit
maximal 1.5 Prozent angegeben. Der Anstieg der Natrium- und Sauerstoffmenge kann durch
die Entstehung von Na2O erklärt werden. Während des Annealings diffundiert das Natrium
an die Kathodenoberfläche und reagiert dort mit dem vorhandenen Sauerstoff, wodurch die
Stöchiometrie um die entsprechende Na2O-Menge korrigiert werden muss. Die korrigierten
Stöchiometrien entsprechen Na0.86CoO1.86 und Na0.74CoO2.07.
Die Korrektur wurde auf Grundlage einer qualitativen Analyse der Na 1s-Spektren vorgenom-
men. Hierzu wurde das Spektrum mit drei Komponenten angepasst. Dabei entspricht die erste
Bindungsenergie (Nae = 1070.2eV) einem Natriumion in der NaxCoO2-Struktur, das mit sechs
CoO6 Oktaedern verbunden ist. Die zweite Komponente (Na f = 1071.4eV) entspricht einem
Natriumion zwischen zwei CoO6-Oktaedern [157] und die dritte Komponente entspricht Natri-
um, das in Na2O gebunden ist (1072.4eV) [158]. Die Korrektur zeigt, dass durch das Annealing
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der NaxCoO2-Dünnschicht bei 400mbar Sauerstoffpartialdruck, das ursprüngliche Sauerstoff-
defizit ausgeglichen wird und dadurch die Akkukapazität eigentlich positiv beeinflusst werden
sollte [79]. Dies ist jedoch nicht der Fall, da die positiven Auswirkungen durch die Bildung einer
Grenzflächenphase überlagert werden.
6.6 Operando-Raman und XRD-Messungen zur Untersuchung der Phasenstabilität
Durch Operando-Raman-Messungen können zusätzliche Informationen über die Struktur der
NaxCoO2-Kathoden und deren Stabilität bei verschiedenen Natrium-Interkalationsgehalten ge-
wonnen werden [159, 160]. Bisherige Raman-Studien an Schichtgitteroxidkathoden mit ver-
schiedenen Alkali-Gehalten wurden durchgeführt, indem entweder verschiedene Zusammen-
setzungen direkt synthetisiert wurden [161] oder indem die Kathode chemisch [162] bzw.
elektrochemisch deinterkaliert wurde [159]. Zur elektrochemischen Deinterkalation muss das
Aktivmaterial zusätzlich mit Acetylene-Schwarz und einem fluoridhaltigem Binder versetzt wer-
den, um dann mit einem Flüssigelektrolyten zu einer vollen Batterie zusammengesetzt zu wer-
den. Die Batterie kann dann geladen und der Alkaligehalt sehr genau definiert werden. Nach
jedem Ladeschritt muss die Batterie auseinander gebaut, mit 1,2-Dimethoxyethan (DME) ge-
waschen und getrocknet werden. Eine Weiterentwicklung war es, LixCoO2-Dünnschichten auf
einem Goldsubstrat abzuscheiden und diese in einer luftdichten in-situ-Zelle zu untersuchen.
Zum Deinterkalieren wurde die Dünnschicht mit Flüssigelektrolyt versetzt und möglichst eng
an das Saphirfenster gepresst. Dadurch ließ sich die Zelle zyklieren, jedoch enthielten die Mes-
sungen Ramanschwingungen, die dem Elektrolyten zuzuordnen sind [163].
Als Weiterentwicklung wurden in dieser Arbeit die Ramanmessungen an NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-
Akkus durchgeführt, die in einem Operando-Probenhalter (vgl. Kapitel 4.1.5) eingebaut waren,
der es erlaubt die reine Kathode zu untersuchen. Die Ausgangstöchiometrie von Na0.71CoO2.07
wurde mittels XPS bestimmt. Der Akku wurde zunächst auf 3.8 V geladen und dort im potentio-
statischen Modus gehalten, bis der Stromfluss unter 200nA sank, sodass eine maximale Natri-
uminterkalation angenommen werden kann. Die erste Messung bei 3.8 V erfolgte während des
Ladens und alle folgenden Messungen während des Entladens. Die Operando-Messungen zeigen
zum ersten Mal ausschließlich die Ramanverschiebungen in Abhängigkeit des Natriuminterkala-
tionsgrades ohne überlagernde Signale durch Flüssigelektrolyte oder Kathodenbeimischungen.
Die erhaltenen Ramanspektren einer NaxCoO2-Kathode in Abhängigkeit der Zellspannung sind
in Abbildung 34a dargestellt. Die angegeben Spannungen entsprechen dabei der Zellspannung,
die zu Beginn jeder einzelnen Ramanmessung bestimmt wurde. Da der Akku über 8 Stunden mit
4 µAcm−2 entladen wurde, kann die Änderung der Zellspannung während der 90 sekündigen
Messzeit als vernachlässigbar angenommen werden.
Der vollständig geladene Akku zeigt die charakteristischen Peaks der hexagonalen
P2-NaxCoO2-Phase bei 195 cm
−1 (E1g), 469 cm−1 (E2g), 511 cm−1 (E2g), 606 cm−1 (E2g) und
673 cm−1 (A1g), die mit anderen Messungen identisch sind (vgl. Abb. 30). Die Zuordnung der
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Peaks zu den entsprechenden Schwingungsmodi ist nach ausführlicher Diskussion in Kapitel
3.2.4 auf Seite 17 erfolgt. Die Peaks bei 310 und 415 cm−1 zeigen keine Verschiebung des Ra-
manpeaks und sind daher unabhängig vom Interkalationsgrad der NaxCoO2-Schicht. Da die
absoluten Werte der Ramanmodi denen der Na4SiO4-Phase ähnlich sind, ist es naheliegend,
dass sie auf die Bildung einer Grenzflächenphase zurückzuführen sind (Kapitel 6.4 S.65). Nach
den Referenzen [46,66] beinhalten die A1g- und E1g-Modi ausschließlich Bewegungen von Sau-
erstoffatomen und die E2g-Modi vermutlich die Bewegung von Sauerstoff- und Natriumatomen.
Die Bewegungen der Kobaltatome sind aus Symmetriegründen nicht ramanaktiv.
Die quantitative Verschiebung der Ramanpeaks in cm−1 mit zunehmendem Natriumgehalt beim
Entladen des Akkus ist in Abb. 34b gezeigt. Dabei zeigt sich eine Verschiebung in unterschiedli-
cher Ausprägung für alle fünf Modi, wobei die Intensität von E2g (606 cm
−1) zu gering ist und
daher nicht quantitativ ausgewertet wurde. Im Allgemeinen nimmt die Verschiebung für alle
Modi zunächst mit sinkender Spannung von 3.8 auf 2.7 V zu und sinkt ab etwa 2.3 V wieder auf
den Ausgangswert bei 3.8 V ab. Ihre maximale Verschiebung erreichen alle Modi zwischen 2.7 V
und 2.3 V, was einem Natriumgehalt zwischen 0.85> x > 0.65 entspricht. Die stärkste Verschie-
bung um 11 cm−1 zu höheren Frequenzen zeigt der A1g-Modus und in abnehmender Reihenfolge
die E2g-Modi (6-8 cm
−1) und der E1g-Modus (5 cm−1). Die beobachteten Verschiebungen zeigen,
dass alle Schwingungsmodi durch den Natriumgehalt zwischen den Co2-Schichten beeinflusst
werden. Das der A1g-Modus dabei am stärksten beeinflusst wird, lässt sich durch seine Schwin-
gungsrichtung parallel zur c-Achse erklären (Abb. 35) [66]. In c-Richtung verkleinert sich die
kristallographische Einheitszelle mit steigendem Natriumgehalt um 3.7 % [26]. Damit wird der
Schwingungsbereich der mit dem A1g-Modus verbundenen Sauerstoffatome verkürzt und deren
Schwingungsfrequenz erhöht. Dies zeigt sich dann wiederum in der beobachteten Verschiebung
um 11 cm−1 zu höheren Frequenzen.
Der E1g-Modus beinhaltet ebenfalls ausschließlich die Bewegung von Sauerstoffatomen, aber
senkrecht zur kristallografischen c-Achse. Im Interkalationsbereich zwischen x = 0.95−0.6 ver-
kleinert sich die in-plane Co-Co-Bindungslänge nur um 2% [48], weshalb sich die Änderung des
Natriumgehalts nur schwach auf die Schwingung der zwischen den Kobaltatomen liegenden
Sauerstoffatome auswirkt. Dies zeigt sich auch in der geringen Verschiebung des E1g-Peaks um
maximal 5 cm−1. Die drei E2g-Schwingungsmodi liegen in der gleichen Schwingungsebene senk-
recht zur c-Achse, beinhalten aber noch eine Natriumbewegung zusätzlich zur Sauerstoffbewe-
gung. Durch die beteiligten Natriumionen erscheint eine höhere Sensitivität zum Natriumgehalt
logisch, wodurch die E2g-Modi eine stärkere Verschiebung des Ramanpeaks als der E1g-Modus
aufweisen.
Durch zusätzliche Operando-XRD-Messungen (Abb. 34c) zeigt sich die Verlängerung der c-Achse
der NaxCoO2-Kathode mit steigendem Potential und verifiziert die Deinterkalation von Natrium.
Im Detail zeigt sich, dass die Verschiebung des Beugungswinkels von 17 bis 16.2° nicht konti-
nuierlich verläuft, sondern die Halbwertbreite der Beugungsreflexe sich in Abhängigkeit des
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Abbildung 34: (a) Operando-Raman-Messungen an einer P2-NaxCoO2-Kathode während des
Entladens bei 4 µAcm−2. Die angegeben Spannungen entsprechen denen zu Be-
ginn jeder 90 sekündigen Messperiode. (b) Verschiebung der Peaks in ∆(cm−1)
relativ zu ihrem Ausgangswert bei 3.8 V in Abhängigkeit der Akkuspannung
(c) XRD-Messungen bei zunehmenden Ladezuständen an hoch-texturiertem
P2-NaxCoO2. Die Messungen wurden nach einer 20-minütigen Ruhephase im OCV
durchgeführt.
69
Abbildung 35: Vibrationsmodi in P2-NaxCoO2 nach [66].
Ladezustandes verändert. Diese ist in Übereinstimmung mit detaillierten Untersuchungen von
Berthelot et al. [26], die zeigten, dass sich die Länge der c-Achse der P2-NaxCoO2-Phase für be-
stimmte Natriumgehalte kontinuierlich oder sprunghaft verändert. Das sprunghafte Verhalten
wurde auf verschiedene, energetisch begünstigte, Anordnungen der Natriumionen zurückge-
führt [45]. Der beobachtete kontinuierliche Übergang entspricht dabei dem Bereich der größten
Ramanpeak-Verschiebungen zwischen 2.3 und 2.6 V.
In Abbildung 36a sind die Ramanspektren einer nicht annealten und daher sauerstoffdefizitären
NaxCoO1.92-Kathode zwischen 2.0 und 3.77V dargestellt. In voll geladenem Zustand bei 3.77V
sind fünf Ramanmodi bei 193, 470, 512, 609 und 672 cm−1 zu sehen, die der P2-NaxCoO2-Phase
entsprechen [64]. Mit zunehmender Entladung des Akkus, also zunehmenden Natriumgehalt in
der Kathode, nimmt die Intensität aller fünf Maxima kontinuierlich ab, bis sie bei einer Span-
nung von 2.22V vollständig verschwinden. Die Intensitätsabnahme kann dabei durch eine zu-
nehmende elektrische Leitfähigkeit der NaxCoO2-Schicht hervorgerufen werden, wodurch die
Eindringtiefe des Lasers reduziert wird [64, 164] und/oder durch eine zunehmende Auflösung
der Kristallordnung als Resultat einer Phasenumwandlung. Die Spannung von 2.3 V (gestrichel-
te Linie) entspricht einem Natriumgehalt von x = 0.89 der P2-NaxCoO2-Kathode. Ab dieser
Spannung ist eine weitere Interkalation von Natrium nicht mehr energetisch günstig. Daher
pendelt sich die Zellspannung auch bei weiterer gezwungener Interkalation wieder bei unge-
fähr 2.3 V ein, sobald der Ladestrom abgestellt wird [26].
Eine eindeutige Erklärung der sich stark verändernden Ramanspektren konnte noch nicht ge-
funden werden, weshalb im Folgenden verschiedene Möglichkeiten diskutiert werden.
Zu Beginn des „über“ -interkalierten Zustands bei etwa 2.2 V zeigt das Verschwinden der Raman-
modi der P2-Phase eine maximale Unordnung der NaxCoO2-Kathode an. Bei einer Minimal-
Spannung von 2.0 V erscheinen wieder zwei Peaks bei 466 und 572 cm−1. Die Ramanver-
schiebungen stimmen mit Werten überein, die von Iliev et al. [46] an der ab-Fläche eines
NaxCoO2-Einkristalls gemessen und als der Eg- und A1g-Modus identifiziert wurden. Da bei-
de Modi ausschließlich auf die Schwingungen von Sauerstoff, entweder in-plane (Eg) oder
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Abbildung 36: Operando Raman-Messungen an (a) einer gering-kristallinen NaxCoO1.92 und (b)
die Peakverschiebungen in Abhängigkeit der Zellspannung.
out-of-plane (A1g), zurückzuführen sind, lässt sich schließen, dass alle anderen Schwingun-
gen, an denen auch Natriumionen beteiligt sind (E2g), bei sehr hohen Interkalationsgraden
verschwinden. Es ist bekannt, dass die Natriumionen in Abhängigkeit ihrer Konzentration unter-
schiedliche Superstrukturen zwischen den CoO2-Schichten bilden. Superstrukturen erstrecken
sich immer über mehrere Einheitszellen und reduzieren dadurch die Symmetrie. Die Reduzie-
rung der Ausgangssymmetrie (P63/mmc) könnte es wiederum ermöglichen, dass die Vibratio-
nen der Natriumionen im Ramanspektrum sichtbar werden. Wird ein Natriumgehalt von x = 1
erzwungen, so könnte dieser zu einer maximal symmetrischen Einheitszelle führen, in der sich
die symmetrischen Natriumschwingungen auslöschen und daher nicht mehr im Ramanspektrum
erscheinen [45,46].
Als weitere Erklärung könnte auch die Bildung einer monoklinen Verzerrung der P2-Struktur
sein. Yang. et al. [64] beschreiben eine monokline β-Na0.6CoO2-Struktur (C2/m), die bei 461,
577 und 691 cm−1 charakteristische Ramanpeaks zeigt. Die beschriebenen Werte sind vergleich-
bar mit den beobachteten Werten von 466 und 572 cm−1, jedoch fehlt der dritte Peak in den
Messungen. Es bleibt fraglich ob dieser aufgrund von Symmetriegründen bei hohen Natrium-
gehalten nicht vorhanden ist. Bisher wurde keine solche monokline Verzerrung der P2-Phase
beschrieben.
Die beiden beschriebenen Theorien benötigen nicht das Brechen von Co-O-Bindungen, was für
die volloxidierte NaCoO2-Struktur als nicht möglich berechnet wurde [38]. Eine dritte Theo-
rie wäre daher, dass das Sauerstoffdefizit von NaxCoO1.92 eine Phasentransformation von der
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P2- zur O3-Phase ermöglicht. Die von Yang et al. [64] gezeigten Messungen an einem rhomboe-
drischen (R3m) α-NaCoO2 -Pulver zeigen zwei Peaks bei 487 und 586 cm
−1. Die absoluten Werte
sind damit um 21 bzw. 14 cm−1 verschoben, was jedoch im Rahmen des Möglichen erscheint,
wenn man die Schwankungen der Ramanverschiebungen in anderen Veröffentlichungen be-
trachtet (vgl. 2) [63, 67]. Es wäre dementsprechend möglich, das Verschwinden der mit der
P2-Phase assoziierten Peaks durch eine Phasenumwandlung zur O3-Phase zu erklären, unter
der Voraussetzung, dass Sauerstoffdefekte diese ermöglichen.
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7 NaxCoO2/ß”-Alumina/Na Dünnschicht-Modellzellen
Natrium ß”-Alumina ist aufgrund seiner sehr hohen ionischen Leitfähigkeit von 10× 10−2 Scm−1
bei 25 ◦C und 0.2 - 0.4 Scm−1 bei 300 ◦C der wohl am besten untersuchte Natrium-
Festkörperelektrolyt. Die ionische Leitfähigkeit bei 300 ◦C ist vergleichbar mit denen von Flüs-
sigelektrolyten (1 Scm−1), weshalb ß”-Alumina bereits in den 80er Jahren kommerzielle An-
wendung in Natrium-Nickelchlorid-Zellen (ZEBRA-Akku) fand [102, 103, 165]. Ein bekanntes
Problem in ß”-Alumina ist die Verunreinigung durch Kalzium, das nur unter extrem hohem
Aufwand aus den Al2O3-Ausgangspulvern entfernt werden kann [166–169].
In einer aktuellen Publikation von Han et al. [170] wurde eine höhere Langlebigkeit und
die Reduzierung der charakteristischen Potentialstufen von NaxCoO2 beschrieben, wenn die
Na0.6Ca0.07CoO2-Kathode mit Kalzium dotiert wird. Es ist bekannt, dass NaxCoO2 eine hohe Af-
finität für die Einlagerung von Kalzium besitzt, was bereits ausgenutzt wurde, um durch einen
Ionenaustausch Natriumkobaltoxid in Ca0.5CoO2 zu transformieren [146]. Die unvermeidba-
ren Kalziumverunreinigungen in ß”-Alumina einerseits und die hohe Affinität von NaxCoO2
zur Einlagerung von Kalzium andererseits führten zu der Idee, nach dem Abscheiden der
NaxCoO2-Kathode auf das ß”-Alumina die Kathode intrinsisch zu dotieren. Es zeigte sich je-
doch, dass das Kalzium die Akku-Performance so stark reduzierte, dass die Erkenntnisse unter
dem Titel „The effect of calcium impurities of ß”-Alumina on the degradation of NaxCoO2 ca-
thodes in all solid state sodium-ion batteries“ [135] veröffentlich wurden.
7.1 Kalziumdiffusion aus ß”-Alumina in die NaxCoO2-Dünnschichtkathode
Der Kalziumgehalt des verwendeten ß”-Alumina wird mit 200 ppm (0.02 at.%) von der Herstel-
lerfirma Ionotec. Ltd angegeben. Die XPS-Messungen an dem ß”-Alumina nach dem Sägen, Po-
lieren und Ausheizen ergaben einen initialen Kalziumgehalt an der Substratoberfläche von un-
gefähr 0.1 at.%. Unbehandeltes ß”-Alumina zeigte sogar Kalziumgehalte an der Oberfläche von
2.2 at.%. XPS-Messungen an der bei 550 ◦C abgeschieden und 680nm dicken NaxCoO2-Schicht
zeigt einen Oberflächenkalziumgehalt von 2 at.%. Dieser ist damit etwa 20 mal so hoch wie an
der polierten ß”-Alumina-Oberfläche. Der starke Anstieg des Kalziumgehalts zeigt die starke Affi-
nität des Kalziums, sich in der NaxCoO2-Struktur bei entsprechenden Temperaturen einzulagern.
Vorausgegangene Untersuchungen [147] zeigten, dass sich das Kalzium dabei insbesondere in
der Nähe zur Grenzfläche zwischen ß”-Alumina und NaxCoO2 anreichert. In einem Abstand von
10nm zur Grenzfläche wurde im NaxCoO2 eine Kalziumkonzentration bis zu 20 at.% beobach-
tet. Mit zunehmender Entfernung von der Grenzfläche nahm die Kalziumkonzentration bei einer
Gesamtschichtdicke von 100nm exponentiell auf 2 at.% an der Kathodenoberfläche ab.
Für die bei 550 ◦C abgeschiedene NaxCoO2-Schicht ergibt sich ein Ca/Na- und Ca/Co-Verhältnis
von 0.09 und 0.07 (Tab. 5). Durch das Annealing für 15min steigt das Ca/Na-Verhältnis auf
0.47 und das Ca/Co-Verhältnis auf 0.28 an. Nach 30min steigt es weiter auf 0.91, bzw. 0.4 an.
73
Tabelle 5: Zusammensetzung der NaxCayCoO2-Kathoden nach der Abscheidung bei 550 ◦C und











Gewachsen bei 550 ◦C 0.09 0.07 4
Annealed bei 700 ◦C für 15min 0.47 0.28 17 0.23
Annealed bei 700 ◦C für 30min 0.91 0.4 23 2.5
Es wurden neben Kalzium keine weiteren typischen Verunreinigen wie Silizium, Eisen, Chrom,
Nickel oder Kalium gemessen.
7.2 Fremdphasenbildung mit steigendem Kalziumgehalt
Um verschiedene Kalzium- und Natrium- führende Phasen in der Dünnschichtkathode zu quan-
tifizieren, wurden hoch-aufgelöste Na1s und Ca2p Photoelektronenspektren ausgewertet (Abb.
37). Die Na1s-Spektren wurden dabei mit jeweils drei Komponenten angepasst, die mit Na2O
(Eb = 1072.85eV), Naf (Eb = 1071.85eV) und Nae (Eb = 1070.65eV) benannt wurden (linkes
Paneel). Die beiden Naf- und Nae-Komponenten entsprechen dabei zwei verschiedenen Gitter-
positionen zwischen den CoO6-Oktaedern, die die Schichtstruktur im NaxCoO2 bilden [157].
Das Verhältnis von Nae und Naf verringert sich während des Annealings von 3.4 auf 1.2 nach
30 Minuten. Die verschiedenen Verhältnisse der Naf- und Nae-Komponenten führen zu einer
Umordnung der Natriumionen innerhalb der NaxCoO2-Struktur, die mitverantwortlich ist für
die charakteristischen Spannungssprünge in der Ladekurve [45].
Die gleichzeitige Zunahme der Na2O-Emission (Eb = 1072.85 [158]) zeigt eine zunehmende
Diffusion von Natrium an die NaxCayCoO2-Oberfläche, wo das Natrium dann oberflächennah
oxidiert. Anhand der Intensitätsverhältnisse der Emissionen von Na2O und Nae+Naf (NaxCoO2)
kann die Zunahme des Na2O-Anteils an der Kathodenoberfläche von 4% auf 7% (15min) und
23% (30min) bestimmt werden (Tab. 5).
Die Ca2p-Emission der nicht-annealten NaxCayCoO2-Kathode zeigt eine Aufspaltung in zwei
Maxima, die ihren Ursprung in der Spin-Bahn-Kopplung hat (unten-rechts). Die Anpassungen
wurde mit einer definierten Bindungsenergiedifferenz ∆Eb von 3.55eV und einem Flächen-
verhältnis von 1:2 durchgeführt [171] und ergab Bindungsenergien für die Ca-2p3/2-Emission
von Eb = 346.6eV und Eb = 350.2eV für die Ca2p1/2-Emission. Die Bindungsenergien ent-
sprechen denen von NaxCayCoO2 [147] und unterstützen die Hypothese, dass das Kalzium
zunächst in die NaxCoO2-Dünnschicht interkaliert wird und noch keine Fremdphase bildet.
Mit dem Annealing nimmt die Intensität der Ca2p-Emission zu und verschiebt sich zu gerin-
geren Bindungsenergien (Abb. 37, mitte-rechts). Das Spektrum kann mit einer weiteren Kom-
ponente bei Eb = 345.7 und 349.3eV in den Ca2p3/2 und Ca2p1/2 angepasst werden, die ei-
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Abbildung 37: Na1s (linke Paneele) und Ca2p (rechte Paneele) XPS-Emissionen der Dünnschicht-
kathoden nach dem Abscheiden auf ß”-Alumina. Die Spektren zeigen die ge-
wachsene NaxCayCoO2-Schicht (unten) sowie die bei 700 ◦C für 15min (Mitte)
und 30min geheizte (oben). Die Na1s-Spektren sind mit drei Komponenten an-
gepasst, die Natriumionen auf der Naf- (face sharing) und Nae- (edge sharing)
Position in der NaxCayCoO2-Struktur entsprechen, sowie dem in Na2O gebun-
den Natrium [157]. Die Ca2p-Spektren sind mit den Emissionen für Ca2p3/2 und
Ca2p1/2 für die beiden Phasen NaxCayCoO2 (346.6 und 350.2 eV) und Ca3Co4O9
(345.7 und 349.3 eV) angepasst worden [45, 54, 158].
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Abbildung 38: (a) Θ − 2Θ Röntgendiffraktogramme des ß”-Alumina-Substrats nach dem Polie-
ren und Ausheizen (grün), nach der Deposition von NaxCoO2 (schwarz), nach
dem Annealing für 15min (rot) und 30min (blau). Detailaufnahmen um den (b)
002- und (c) 004-Reflex des NaxCayCoO2. Die Referenzposition einer NaxCoO2-
Schicht mit x = 0.8 ist durch die gestrichelten Linien markiert und Sternchen (∗)
markieren ß”-Alumina Reflexe.
ner sich bildenden Ca3Co4O9-Phase entspricht. Zusätzlich zur Interkalation von Kalzium in die
NaxCayCoO2-Kathode kommt es demnach bei 700
◦C und ausreichender Kalziummenge zu ei-
ner Phasenumwandlung von NaxCayCoO2 zu Ca3Co4O9. In den angepassten XPS-Spektren zeigt
sich die Ca3Co4O9-Phasenbildung bereits nach einem Annealing für 15min durch ein Flächen-
verhältnis von 0.23 (Ca3Co4O9/NaxCayCoO2). Nach 30min Annealing verzehnfacht sich das
Flächenverhältnis auf 2.5 (Abb. 37 oben-rechts). Die Bildung der Ca3Co4O9-Phase konnte zu-
sätzlich mit XRD-Messungen verifiziert werden (Abb. 38).
Das sich während des Annealings an der Dünnschicht-Oberfläche bildende Natriumoxid entzieht
der NaxCayCoO2-Kathode Natrium, was wiederum die Interkalation von Kalzium und somit die
Ca3Co4O9-Bildung begünstigt.
Die Röntgendiffraktogramme der nicht-annealten und annealten Dünnschichten sowie das des
Ausgangs-ß”-Alumina sind in Abb. 38 gezeigt. Die Diffraktionsmaxima bei 2Θ = 16.5,33.3
und 47.3° können den (002)-, (004)- und (103)-Ebenen des NaxCayCoO2 zugeordnet wer-
den [170]. Wie auch bei den NaxCoO2-Schichten auf Sc-Nasicon, zeigt der breite 002-Reflex
mit einer Halbwertbreite von 0.27° eine geringe Kristallinität an. Zusätzlich können auch unter-
schiedliche Natrium- und Kalziumgehalte der NaxCayCoO2-Körner den Reflex verbreitern. Das
Reflexmaximum bei 2Θ = 16.5° entspricht einem äquivalenten Natriumgehalt in NaxCoO2 von
x = 0.79 [54] und ist innerhalb der Messtoleranz identisch mit dem durch XPS bestimmten
Natriumgehalt von x = 0.77.
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Durch das Annealing wird die Kristallinität deutlich erhöht, was sich in einer höheren Intensität
der Schichtreflexe widerspiegelt und auch bei NaxCoO2-Schichten auf Sc-Nasicon beobachtet
wurde (Abb. 30a). Im 002 Reflex der NaxCayCoO2-Schicht bildet sich nach 15-minütigem An-
nealing (Abb. 38b, rot) eine Verbreiterung zu niedrigeren Beugungswinkeln, da sich aufgrund
des Natriumverlustes die Gitterkonstante in c-Richtung vergrößert. Dass die Verbreiterung auf
die Überlagerung zweier Reflexe zurückzuführen ist, zeigt sich in der Detaildarstellung des
004 Reflexes (Abb. 38c, rot). Die zwei Beugungsmaxima bei 2Θ = 33.0 und 33.35° sind auf
die Bildung zweier Kristallphasen zurückzuführen, wobei der Reflex bei geringeren Winkeln
dem NaxCoO2 mit einem verringerten Natriumgehalt entspricht und der bei höheren Winkeln
dem Wert des 004 Ca3Co4O9-Reflexes (2Θ = 33.36°) [172]. Die Ca3Co4O9-Struktur besteht, wie
die NaxCoO2-Struktur, aus Schichten von elektrisch leitfähigen CoO6 Oktaedern, in die statt des
mobilen Natriumions eine elektrochemisch inaktive Ca2CoO3-Komponente eingebettet ist. Die-
se Superstruktur des Ca3Co4O9 führt zu zusätzlichen charakteristischen Beugungsreflexen bei
8.21° (001) und 24.88° (003) [172,173] wie sie im Röntgendiffraktogramm der für 30min an-
nealten Schicht zu sehen sind (Abb. 38a, blau). Die Röntgendaten bestätigen die XPS-Daten,
dass sich die NaxCayCoO2-Struktur bei einer ausreichend hohen Kalziumkonzentration und
Temperatur in die elektrochemisch inaktive Ca3Co4O9-Phase umwandelt.
7.3 Einfluss der Kalziumverunreingungen auf das Ladeverhalten
Der Einfluss der beobachteten Degeneration der NaxCoO2-Kathode durch das interka-
lierte Kalzium kann durch den Zusammenbau der Probe mit einer Natriumanode zu
NaxCayCoO2/ß”-Alumina/Na-Akkus untersucht werden. Die Kapazitäten der Akkus sind im Fol-
genden in der Einheit µAhcm−2 angeben, da die Kathodenfläche mit der größten Zuverlässigkeit
bestimmt werden konnte. Zusätzlich wurden die spezifischen Kapazitäten in mAhg−1 über das
Filmvolumen und der theoretischen Dichte von NaCoO2 von 5.028 gcm
−3 bestimmt. Da jedoch
die Kathodendichte in Abhängigkeit des Kalziumgehalts und der Phasenzusammensetzung vari-
iert, sind die errechneten spezifischen Kapazitäten nur eine grobe Annäherung und dienen aus-
schließlich als ungefähre Vergleichswerte mit anderen Veröffentlichungen. Die Überspannung
der NaxCayCoO2/ß”-Alumina/Na-Akkus wurde, wie in Kapitel 3.5.5 auf Seite 38 beschrieben,
durch den Spannungsabfall beim Abschalten des Ladestroms bestimmt.
In Abbildung 39a zeigt die Batterie mit der nicht-annealten NaxCayCoO2-Kathode mit einem
Ca/Na-Verhältnis von 0.09 (Abb. 39a, schwarz) initiale Entladekapazitäten von 6.4 µAhcm−2
(17mAhg−1) bei einem Stromfluss von 4 µAcm−2 und 19.1 µAhcm−2 (52mAhg−1) bei
0.2 µAcm−2. Die konstante coulombsche Effizienz von 99.5% spricht für eine gute Reversibilität
der De/Interkalation von Natrium in die NaxCayCoO2-Kathode. Nach 40 Lade-/Entladezyklen
steigt die Entladekapazität um 52% auf 9.9 µAhcm−2 (26mAhg−1) bei 0.21C an, was auch
schon bei vergleichbaren Akkus mit Sc-Nasicon beobachtet und mit einem sinkenden Überpo-
tential erklärt wurde (Kapitel 6.4) [58].
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Abbildung 39: (a) Entladekapazitäten von Akkus mit einer Dünnschicht-NaxCayCoO2-Kathode
auf ß”-Alumina und Natriumanode mit nicht-annealter (schwarz), 15 Minuten
annealter (rot) und 30 Minuten annealter (blau) Kathode. (b) Lade- und Entla-
dekurve des jeweils ersten und letzten Zyklen der drei Akkus. (c) Überpotenial,
bestimmt aus dem Abfall der Spannung beim Anschalten des Stromes. (d,e,f) Ny-
quistplots der Akkus zwischen 1MHz und 0.1Hz vor (durchgezogene Linie) und
nach dem Zyklieren (gestrichelte Linie).
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Die Entwicklung des Überpotentials ist in Abb. 39b verdeutlicht. Durch den Vergleich der ers-
ten Entladekurve (durchgezogene Linie) mit der letzten (gestrichelte Linie) zeigt sich, wie sich
die Entladekapazität aufgrund des sich ändernden Überpotentials ändert. Bei Einsetzten des
Entladestroms von 4 µAcm−2 sinkt das Zellpotential schlagartig ab und verringert das Span-
nungsfenster, bis die Schlussspannung von 2V erreicht wird. Die Entladekurven zeigen nur
sehr schwach die charakteristischen Spannungssprünge, die mit der Na+-Umordnung in Ab-
hängigkeit des Natriumgehalts einhergehen [45]. Eine Schlussfolgerung, ob das Kalzium wie in
Referenz [170] beschrieben, die Na+-Umordnung unterdrückt, ist aufgrund des dominierenden
Überpotentials nicht möglich.
Die Reduzierung des Überpotentials von 590 auf 350mV innerhalb von 40 Zyklen ist in Abb.
39c (schwarz) deutlich. Das große Überpotential ist der Indikator eines großen inneren Zell-
widerstandes aufgrund von kalziumreichen Fremdphasen wie CaAl2O4 [147] oder CaO [106].
Trotz des insgesamt sinkenden Überpotentials ist die absolute Kapazität des Akkus etwa zehn
mal kleiner als die von vergleichbaren Akkus mit Sc-Nasicon-Elektrolyten (150mAhg−1) [98].
Auf ß”-Alumina gewachsenen NaxCayCoO2-Kathoden mit einer 15 min. annealten Kathode und
einem Ca/Na-Verhältnis von 0.47 zeigen ihre größte Entladekapazität während des ersten Ent-
ladezyklus (Abb. 39b, rot). Dass die initiale Kapazität im Vergleich zur nicht-annealten Kathode
um etwa 80 % erhöht ist, kann durch die höhere Kristallinität erklärt werden, da sie die ionische
Leitfähigkeit der Kathode erhöht. Die initiale Kapazität fällt von 10.9 µAhcm−2 (29mAhg−1)
auf 7.8 µAhcm−2 (21mAhg−1) innerhalb von 40 Zyklen ab. Die sinkende Kapazität korreliert
mit einem Anstieg des Überpotentials von 350 auf 575mV und kann durch den erhöhten Anteil
an Kalzium in der NaxCayCoO2-Kathode hervorgerufen sein.
Der Unterschied zwischen Akkus mit und ohne Kalzium kann zusätzlich durch die Bil-
dung von CaAl2O4 als Grenzflächenphase erklärt werden [147]. Diese bildet sich in der
NaxCayCoO2-Kathode nahe an der Grenzfläche zum ß”-Alumina und erhöht den inne-
ren Zellwiderstand. Ohne diese Grenzflächenphase wurden in kalziumfreien Akkus mit
P2-NaxCoO2-Kathode und Sc-Nasicon-Elektrolyt maximale Kapazitäten von 124mAhg
−1
bei ≈ 0.2C erreicht [58].
Die 30 min. annealte Kathode (Abb. 39a, blau), in der ein Großteil des ursprünglichen
NaxCoO2-Materials zu Ca3Co4O9 umgesetzt wurde, zeigt nahezu keine Entladekapazität mehr.
Diese liegt bei Stromflüssen von 0.2 µAcm−2 bei 2.8 µAhcm−2 und 1.4 µAhcm−2 bei 4 µAcm−2.
Im Vergleich mit den anderen beiden Akkus ist die Effizienz auf 96.5 % reduziert. Bei der Bil-
dung von Ca3Co4O9 wird die Zwischenschicht, in der die Natriumionen mobil sind, durch die
Bildung von Ca2CoO3 blockiert [174]. Dadurch ist auch das Überpotential auf 800mV erhöht
(Abb. 39c), wodurch das verfügbare Potentialfenster stark reduziert ist und sich wiederum ne-
gativ auf die Kapazität auswirkt.
Im Gegensatz zur CaAl2O4, das hauptsächlich an der Grenzfläche zwischen NaxCoO2 und
ß”-Alumina auftritt, bildet sich die Ca3Co4O9-Phase in der gesamten Kathode aus. Die
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Ca2+-Ionen können wie die Na+-Ionen durch NaxCoO2 transportiert werden und sich in die-
sem verteilen [175–177]. Als Resultat kommt es zu einer vollen Umwandlung des NaxCoO2 zu
Ca3Co4O9 unter der Bedingung, dass ausreichend Kalzium vom ß”-Alumina transferiert wird
und die Temperatur 700 ◦C überschreitet.
In den hier beschriebenen Zellen ist das Volumenverhältnis von der NaxCoO2-Dünnschicht zur
ß”-Alumina-Keramik für einen kommerziellen Akku nicht realistisch und wirkt daher als nahezu
unendliches Reservoir. In einer realen Anwendung wäre das Volumenverhältnis des NaxCoO2
deutlich ausgeglichener, sodass gegebenenfalls nicht ausreichend Kalzium für eine Phasenum-
wandlung zur Verfügung steht.
7.4 Entwicklung der inneren Zellwiderstände
Zur Identifizierung der verschiedenen inneren Zellwiderstände wurden Impedanzmessungen
ausgeführt (Abb. 39d, e, f). Die Messungen wurden nach dem ersten (durchgezogene Linie)
und letzten Entladezyklus (gestrichelte Linie) bei etwa 2.5 V im OCV gemacht. Zur besseren
Visualisierung der Daten ist nur ein Datenpunkt pro Dekade eingezeichnet und die restlichen
neun durch eine Linie repräsentiert. Alle Messungen zeigen zwei Halbkreise, von denen einer
dem Widerstand des ß”-Alumina im Frequenzbereich zwischen 1MHz und 10 kHz zugeordnet
werden kann. Der Halbkreis zwischen 10 kHz und 0.1Hz kann den Grenzflächenwiderständen
zwischen dem Elektrolyten und den Elektroden zugeschrieben werden. Dabei entsprechen die
Frequenzen über 100Hz der Anodenseite und die unter 100Hz der Kathodenseite [11, 58, 98].
Frequenzen unter 1Hz spiegeln hauptsächlich die Ionendiffusion in der Kathode wieder.
Die Impedanzspektren des Akkus mit einer nicht-annealten Kathode und einem Ca/Na-Verhältnis
von 0.09 (Abb. 39d) zeigen eine ursprünglich sehr geringe Impedanz von 1.4 kΩ, die nach dem
Zyklieren auf 10.9 kΩ ansteigt (1MHz - 10 kHz). Dieser Frequenzbereich ist mit der Leitfähigkeit
des ß”-Alumina assoziiert, sodass sich mit zunehmender Zyklenzahl die Natriumleitfähigkeit von
1.4× 10−3 Scm−1 auf 2× 10−4 Scm−1 reduziert. Die Vermutung liegt nahe, dass diese Reduktion
auf eine Einlagerung mobiler Kalziumionen an den Korngrenzen zurückzuführen ist [106].
Die hohe anfängliche Impedanz im Frequenzbereich unter 1 Hertz und deren Abnahme durch
das Zyklieren spricht für eine sich verbessernde Ionenleitfähigkeit in der NaxCayCoO2-Kathode.
Diese Beobachtung wurde auch bei Akkus mit Sc-Nasicon als Elektrolyt gemacht [98] und deu-
tet darauf hin, dass auch auf dem ß”-Alumina die Kathode eine Art Kristallisierung durch das
Zyklieren erfährt. Diese Kristallisierung führt zu einer Reduzierung des Überpotentials, wodurch
sich die Kapazität des Akkus mit steigender Zyklenzahl erhöht (Abb. 39a).
Die Impedanzspektren des Akkus mit einer annealten Kathode und einem Ca/Na-Verhältnis von
0.47 (Abb. 39e) zeigen, dass eine erhöhte Kristallinität, wie bei Akkus auf Sc-Nasicon, durch das
Annealing erzeugt werden kann. Im Frequenzbereich unter 1 Hertz ist der initiale Halbkreis ge-
schlossen und nicht, wie bei der nicht-annealten Kathode (Abb. 39e), offen. Durch das Zyklieren
erhöht sich die Impedanz des Grenzflächenwiderstandes zwischen dem ß”-Alumina und der Ka-
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thode. Der entsprechende Halbkreis zwischen 100 und 1Hz vergrößert sich von 50 kΩ auf etwa
400 kΩ. Dieser Anstieg ist in Übereinstimmung mit dem Anstieg des gemessenen Überpotentials
und der sinkenden Kapazität in Abbildung 39a und c.
Die Impedanzmessung vor dem Zyklieren des Akkus mit einer nahezu vollständigen Ca3Co4O9-
Kathode (Abb. 39e) weist einen steilen Anstieg der Impedanz im niederfrequenten Bereich und
einen Halbkreis bei Frequenzen zwischen 1MHz und 10Hz auf. Der Halbkreis ist auf einen
hohen Widerstand an der Grenzfläche zwischen der Natriumanode und dem ß”-Alumina zu-
rückzuführen. Dass sich dieser Widerstand mit zunehmender Zyklenzahl verringert, wurde be-
reits bei Akkus mit Sc-Nasicon beobachtet [98] und auf das wiederholte „stripping und plating“
zurückgeführt.
Die Bildung der Ca3Co4O9-Phase spiegelt sich in der Impedanz durch den steilen Anstieg bei
Frequenzen über 1 Hertz wieder. Nach 40 Lade- und Entladezyklen bildet der Frequenzbereich
einen Halbkreis mit einem Widerstand von etwa 800 kΩ. Dies ist in Übereinstimmung mit der
geringen Gesamtkapazität des Akkus und den hohen Überpotentialen.
7.5 Mikrostruktur der NaxCayCoO2-Kathoden
Um sicherzugehen, dass die Impedanzmessungen und Ladekapazitäten nicht durch Exfolita-
tion der Kathode vom Elektrolyten oder Rissbildung beeinflusst werden, wurden zusätzliche
REM-Aufnahmen gemacht. Dabei zeigten alle Querschnittaufnahmen eine trennscharfe Grenz-
fläche, ohne Hohlräume oder Exfolierungen der NaxCoO2-Kathode vom Festkörperelektrolyt.
Die Mikrostruktur der zyklierten Dünnschichtkathoden wurde in der Aufsicht und in der
Seitenansicht an der Grenzfläche zwischen der Dünnschicht und dem ß”-Alumina unter-
sucht (Abb. 40). Die Aufnahmen der nicht-annealten Dünnschicht zeigen in beiden Ansichten
(Abb. 40a und 40b) eine feinkörnige, inhomogene Struktur mit Korngrößen unter 0.5 µm und
eine Schichtdicke von 680±50nm. Die Beobachtungen sind in Übereinstimmung mit der breiten
und geringen Intensität des 002-Reflexes, der eine geringe Kristallinität und ggf. auch amorphe
Phasenanteile impliziert.
Das Erhitzen auf 700 ◦C für 15 Minuten bewirkt eine Rekristallisation der Dünnschicht und führt
zu einem Kornwachstum von ungefähr 2.5 µm (Abb. 40c und 40d), das zu einem Anstieg des
002 NaxCayCoO2-Reflexes führt (siehe Abb. 38). Durch die Verdopplung der Annealingzeit auf
30 Minuten vergrößert sich die Korngröße auf etwa 5 µm (Abb. 40e und 40f). Diese Schicht zeigt
im Querschnittbild eine brüchige Mikrostruktur, vermutlich aufgrund der Phasenumwandlung
von NaxCayCoO2 zu Ca3Co4O9.
7.6 Vergleich von Akkus mit ß”-Alumina und Sc-Nasicon Elektrolyten
Aus den Modellzellen lässt sich schließen, dass das kalziumfreie Sc-Nasicon besser für die Ver-
wendung in Festkörperakkus geeignet ist als ß”-Alumina, trotz der höheren ionischen Leitfä-
higkeit des ß”-Alumina. Dies ist insbesondere der Bildung von Fremdphasen wie NaxCayCoO2
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Abbildung 40: (a, c, e) Aufsicht und (b, d, f) Seitenansicht auf die auf ß”-Alumina gewachsenen
PLD-Dünnschichten nach dem elektrochemischen Zyklieren. (a, b) nicht annealt,
(c, d) 15min und (e, f) 30min annealte Dünnschichten.
und Ca3Co4O9 in der Kathode geschuldet, wodurch die maximale Kapazität von 52mAhg
−1
(schwarzes Quadrat) deutlich hinter der bei Verwendung von Sc-Nasicon (150mAhg−1, pinke
Raute) zurückbleibt (Abb. 41).
Der große Unterschied der Überspannung von maximal 600mV bei ß”-Alumina und 30mV bei
Sc-Nasicon ist auf die Bildung einer CaAl2O4-Grenzflächenphase zurückzuführen [147]. Durch
die Grenzflächenphase erreicht keiner der Akkus mit ß”-Alumina eine Überspannung kleiner als
300mV und dementsprechend werden auch nur etwa 35% der maximalen Kapazitäten erreicht.
Trotz der unterschiedlichen spezifischen Kapazitäten von Akkus mit ß”-Alumina und Sc-Nasicon
zeigen sich gleiche Trends im Zyklierverhalten bei ähnlicher Kristallinität. Akkus mit einer nicht-
annealten, gering kristallinen Kathode zeigen eine geringere initiale Entladekapazität und hö-
here Überpotentiale als solche mit annealten, höher kristallinen Kathoden.
Während des Zyklierens steigen die Kapazitäten von Akkus mit einer nicht-annealten Katho-
de innerhalb von 40 Lade-/Entladezyklen um etwa 50% an. Dabei wurden maximale spezifi-
sche Kapazitäten von 28mAhg−1 bei Verwendung von ß”-Alumina (schwarze Quadrate) und
118mAhg−1 bei Verwendung von Sc-Nasicon (grüne Quadrate) festgestellt. Dieser Anstieg
korreliert im Falle des ß”-Alumina mit einem sich verringernden Überpotential von 590 auf
350mV (Abb. 41b). Der Grund für den sinkenden inneren Zellwiderstand könnte das gleich-
zeitige Vorhandensein von mobilen Natrium- und Kalziumionen sein. Während Kalzium und
Natrium zunächst gleichmäßig verteilt sind, sodass das weniger mobile Kalzium die mobileren
Natriumionen behindert, kommt es durch das mehrfache De- und Interkalieren zu einer An-
ordnung der Ionen nach ihrer Mobilität in der NaxCayCoO2-Struktur. Als Resultat würden sich
die schnelleren Natriumionen vermehrt im äußeren Bereich der NaxCayCoO2-Körner befinden,
während die langsamen Kalziumionen im Zentrum der Körner akkumulieren. Hierdurch wür-
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Abbildung 41: (a) Entladekapazität und (b) Überpotential von Natrium-Festkörperbatterien mit
ß”-Alumina (volle Symbole) und Sc-Nasicon (Leere Symbole) Festkörperelektroyl-
ten, Natriumanode sowie P2-NaxCoO2 Dünnschichtkathoden im nicht-annealten
(Quadrate), 15min (Kreise) und 30min (Dreiecke) annealten Zustand. Die Kapa-
zitäten für O3-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-Akkus sind zum Vergleich ebenfalls abge-
bildet (pinke Rauten).
den immer mehr Natriumionen pro Ladezyklus zur Kapazität beitragen und diese kontinuierlich
erhöhen. Zusätzlich könnte es wie im Falle des kalziumfreien Sc-Nasicon-Elektrolyten zu einer
Veränderung der NaxCoO2-Kathode kommen, in der sich der Korngrenzwiderstand durch eine
Art Rekristallisation an den Korngrenzflächen verringert.
Batterien mit der höher-kristallinen Kathode haben die größte Kapazität im ersten Entladezy-
klus, die mit zunehmender Zyklenzahl durch ein steigendes Überpotential sinkt. Die Impedanz-
messungen zeigen, dass sich der Anstieg der Impedanz insbesondere auf den Grenzflächenwi-
derstand zwischen dem Elektrolyten und der Kathode zurückführen lässt. In beiden Fällen spre-
chen viele Argumente für die Bildung von CaAl2O4 (ß”-Alumina) und Na4SiO4 (Sc-Nasicon) als
Grenzflächenphasen.
83
Abbildung 42: Schematische Darstellung einer polierten und unpolierten Substratoberfläche
mit darauf abgeschiedener texturierter NaxCoO2-Dünnschicht. Rote Kreise mar-
kieren Bereiche an denen Druck/Zugspannungen während der De/Interkalation
von Natrium-Ionen zu erwarten sind. In den entsprechenden Querschnitts-REM-
Aufnahmen sind die aus den Spannungen resultierenden Risse zu erkennen. Das
Polieren der Oberfläche vermeidet Spannungen und vermeidet Rissbildungen
und Hohlräume in der NaxCoO2-Dünnschicht.
8 Substrat Politur
Im Rahmen dieser Promotion zeigte sich, dass es vorteilhaft sein kann, die Oberfläche der Fest-
körperelektrolyte durch Polieren vorzubehandeln. Die gelieferten Festkörperelektrolytsubstrate
weisen eine durchschnittliche Rauigkeit von 1 bis 5 µm auf, wodurch sich in Relation zu den
abgeschiedenen Dünnschichten von 500-800 nm, eine Berg- und Tal-Struktur ergibt. Aus der
Rauigkeit ergeben sich folgende Probleme und Lösungen:
Spannungen in der Dünnschichtkathode
Durch die meist starke Texturierung der NaxCoO2-Dünnschichtkathoden parallel zur Sub-
stratoberfläche (dies entspricht den (00l)-Ebenen), findet eine Ausdehnung und Kontrak-
tion während des elektrischen Zyklierens der Zellen statt. Der sich ändernde Natriumge-
halt führt zu einer Längenänderung in der NaxCoO2-Einheitszelle entlang der c-Achse, die
eine Volumenänderung von bis zu 5% bewirkt [26]. Wie in Abbildung 42a dargestellt,
führt diese Volumenänderung (schwarze Pfeile) bei rauen Oberflächen zu Spannungen
in den rot-markierten Bereichen, wo verschiedenen NaxCoO2-Orientierungen aufeinander
treffen. Durch die sich während des Zyklieren ändernden Spannungen kommt es bevor-
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zugt an diesen Stellen zu Brüchen und Rissen in der NaxCoO2-Dünnschicht, was sich
wiederum negativ auf die Kapazität und den inneren Widerstand der Batterie auswirkt.
Durch die Rauigkeit können sich beim Beschichten außerdem Hohlräume ergeben, die auf
sehr glatten Oberflächen vermieden werden können. Wenn die Rauigkeit im Vergleich zur
abgeschiedenen Dünnschichtkathode vernachlässigbar ist (Abb. 42b), findet die Volumen-
änderung vertikal zur Substratoberfläche statt, wodurch mögliche Spannungsfelder stark
reduziert werden und die Batterie über mehrere hundert Zyklen geladen und entladen
werden kann, ohne eine Exfolierung der NaxCoO2-Schicht vom Elektrolyten aufzuweisen.
Quantifizierung der Oberfläche
Um die Interpretation der Impedanz und den Vergleich mit anderen Zellen zu vereinfachen,
ist es von Vorteil, wenn auf einen Korrekturfaktor für die Oberflächenrauigkeit verzichtet
werden kann [58]. Durch eine Oberflächenrauigkeit von 25nm RMS ist es möglich, auf
einen solchen Korrekturfaktor zu verzichten.
Vergleichbarkeit verschiedener Festkörperelektrolyten
Die Oberflächenrauigkeit der Festkörperelektrolyte hängt von der Korngröße der verwen-
deten Ausgangspulver sowie der weiteren Präparation und Sinterung der Grünlinge ab.
Auf die Präparation der Elektrolytsubstrate bestand im Rahmen dieser Arbeit jedoch kein
Einfluss, wodurch die Vergleichbarkeit untereinander, aber auch von verschiedenen Char-
gen nicht als gegeben angenommen werden konnte. Durch das einheitliche Polieren kann
die Oberflächenrauigkeit als konstant angenommen werden.
Verbesserter Kontakt zwischen Elektrolyt und Natriumelektrode
Durch die Reduzierung der Rauigkeit kann die Kontaktfläche zwischen der Natriumelek-
trode verbessert werden, was sich durch eine symmetrische Polarisierung bei unterschiedli-
cher Polung ausdrückt. Durch das Polieren kann somit eine Art „Sperrrichtung“ verhindert
werden.
Die meisten Festkörperelektroylte sind empfindlich gegenüber dem Kontakt mit Wasser, Luft-
feuchtigkeit und CO2, wobei eine zunehmende Länge des Kontakts sich negativ auf die
Leitfähigkeit auswirkt [144]. Außerdem können Oberflächenreaktionen mit der verwendeten
SiO2-Suspension auftreten. Um diesem Umstand Rechnung zu tragen, werden im Folgenden die
Einflüsse des Polierens auf die verwendeten Sc-Nasicon- und ß”-Alumina-Elektrolyte beschrie-
ben. Dabei zeigen sich unterschiedliche Auswirkungen auf die Zyklierbarkeit, die Impedanz-
spektroskopie und die Quantifizierung der internen Widerstände.
8.1 Strukturelle Stabilität
Mögliche strukturellen Auswirkungen des Polierens auf Sc-Nasicon und ß”-Alumina wurden mit-
tels Röntgendiffraktometrie untersucht. In Abbildung 43 sind die θ/2θ -Röntgendiffraktogramme
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Abbildung 43: Röntgendiffraktogram eines Sc-Nasicon-Substrats vor und nach der Politur mit der
SiO2-Poliersupension Logitech SF-1 Politur.
.
vor und nach der Politur dargestellt. Nach der Politur wurden die Proben im Aceton-
Ultraschallbad gereinigt und bei 800 ◦C für eine Stunde ausgeheizt. Es zeigen sich keine Ver-
änderungen in der Position der Diffraktionsmaxima und keine zusätzlichen Maxima, die Zer-
fallsprodukte wie ZrO2 [178], ZrSiO4 oder NaZr2(PO4)3 [179] andeuten. Eine, wie in Refe-
renz [180] beschriebene Substitution des Natrium durch ein Proton und die Bildung von so
genanntem Hydronium-Nasicon, kann für das Bulkmaterial nach nur einer Stunde Kontakt aus-
geschlossen werden. Daraus ergibt sich, dass sich Sc-Nasicon und ß”-Alumina-Substrate durch
den einstündigen Kontakt mit der Poliersupsension in ihrer Gesamtstruktur nicht verändern.
Zur Untersuchung des Einflusses auf die Substratoberfläche wurden weitere Experimente vor-
genommen.
8.2 Oberflächenstabilität
Durch die geringe Oberflächensensitivität der XRD-Messmethode können Veränderungen der
Oberfläche nicht ausgeschlossen werden. Da jedoch die Oberfläche, insbesondere bei Festkörper-
batterien, ein kritischer Parameter ist, wurde diese zusätzlich mit XPS-Messungen untersucht.
Um die Oberflächenkontamination der Sc-Nasicon- und ß”-Alumina-Substrate durch Kohlenstoff
und Feuchtigkeit für die XPS-Untersuchungen zu minimieren, wurden die Proben vor der Mes-
sung im Vakuum auf 550 ◦C für 15min geheizt. Dadurch reduziert sich der an der Oberfläche
adsorbierte Kohlenstoff auf unter 1% und es können Kohlenstoffbindungen in allen weiteren
Detailspektren als Hauptkomponenten ausgeschlossen werden.
Sc-Nasicon
In Abbildung 44 sind die Detailspektren der XPS-Messung an der Oberfläche des






















Abbildung 44: XPS-Spektren der Na1s-, P2p-, Sc2p-, Zr3d-, Si2p- und O1s-Kernniveauemissionen
eines Sc-Nasicon-Substrats vor (schwarz) und nach (rot) der Politur mit
SiO2-Poliersupension Logitech SF-1. Die gestrichtelten Linien zeigen die Bindungs-
energien von ZrSiO4 [181].
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Die Na1s- und P2p-Spektren zeigen einen Anstieg der Intensität nach dem Polieren bei
gleichbleibender Bindungsenergie der Hauptemissionen bei 1071.9 eV bzw. 133.6 eV. Dies
spricht für eine eigentlich untypische Anreicherung von Natrium und Phosphor an der
Oberfläche durch den Kontakt mit Wasser, da insbesondere Natrium als leicht löslich
beschrieben wird [178]. Da die Bindungsenergie im Na1s- und P2p-Spektrum konstant
bleiben, ist eine Phasenneubildung unwahrscheinlich, aber nicht auszuschließen. Häufig
wird Na2O als typische Oberflächenphase von Natriumfestkörperelektrolyten mit einer
Bindungsenergie der Na1s-Emission (Eb=1072.5 eV [158]) beschrieben. Im Vergleich zum
gemessenen Intensitätsmaximum ist die referenzierte Bindungsenergie jedoch um 0.6 eV
zu höheren Bindungsenergien verschoben.
Die Sc2p- und Zr3d-Hauptemissionen bei 401.9 eV bzw. 182.5 eV zeigen die charakteris-
tischen Spin-Orbit-Aufspaltungen mit einer Bindungsenergiedifferenz von ∆Eb = 4.87 eV
bzw. 2.43 eV. Nach dem Polieren ist das Intensitätsmaximum um 0.7 eV zu höheren Bin-
dungsenergien verschoben. In diversen Publikationen werden ZrO2 [178], ZrSiO4 [178],
NaZr2(PO4)3 [179], Na3PO4 [182] und protoniertes Nasicon [180] als mögliche Reaktions-
produkte von Nasicon und Wasser aufgelistet. Die mittels XPS bestimmten Bindungsener-
gien sind in Tabelle 6 zusammengefasst. Ein Abgleich mit den gemessenen XPS-Spektren
nach der Politur zeigt, dass von den genannten Reaktionsprodukten nur die Bindungs-
energien von ZrSiO4 eine gute Übereinstimmung aufweisen (indiziert in Abb. 44 durch
gestrichelten Linien). Eine Änderung der Oxidationsstufe von Zr4+ zu Zr3+, wie sie in Re-
ferenz [147] durch eine Verschiebung zur niedrigen Bindungsenergien angedeutet wird,
wird in den Messungen nicht beobachtet.
Auffällig an den Zr3d-, Si2p- und O1s-Emissionen ist die sich verringernde Halbwerts-
breite der Hauptemission nach dem Polieren. In der Zr3d- und Si2p-Emission sind die
Intensitätsmaxima bei 182.8 und 101.4 eV nach dem Polieren deutlich geschärft, was dar-
auf hindeuten könnte, dass das Zirkonium und Silizium nach dem Polieren mehrheitlich in
der ZrSiO4-Phase vorliegt.
Die Interpretation des O1s-Spektrum im Bereich zwischen 528 und 534 eV ist durch die
sich überlagernden Kernniveauemissionen aller Sauerstoffkomponenten aus dem Nasicon
sowie möglicher Oberflächenverbindungen mit großer Unsicherheit verbunden. Es zeigt
sich nach dem Polieren, dass sich die Schulterkomponente bei 532.1 eV zu Gunsten der
Hauptemission bei 530.9 eV verschiebt, was im Einklang mit der Bildung von ZrSiO4 wäre.
Der Anstieg der NaKL1L23-Auger-Emission bei 536.1 eV ist auf einen Anstieg des Natrium-
gehalts an der Sc-Nasicon-Oberfläche zurückzuführen.
Mögliche Rückstände von SiO2 aus der Poliersupension sind aus den Si2p- (103.15 eV)
und O1s-Spektren (532.7 eV) nicht ersichtlich, können aber auch nicht vollständig ausge-
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Tabelle 6: Bindungsenergien von möglichen Zerfallsprodukten, die aus dem Kontakt von Nasi-
con mit Wasser entstehen können.
Bindungsenergien Eb (eV)
O1s Si2p Zr3d P2p Na1s Referenz
SiO2 532.7 103.15 [181]
ZrO2 530.0 181.9 [181]
ZrSiO4 531.3 101.8 182.95 [181]
Na2O 529.6 1072.5 [158]
Na3PO4 532.7 135.0 [183]
Na3PO4 530.5 132.5 1071.5 [184]
schlossen werden [181].
ß”-Alumina
Die mittels XPS bestimmte Zusammensetzung der ß”-Alumina Oberfläche an einem unbe-
handelten Substrat ist in At.-%: Na: 12%, Al: 28%, O: 57%, Ca: 2.2%, Si: 0% (Abb. 45).
Durch das Polieren verändert sich die chemische Zusammensetzung zu: Na: 15%, Al: 21%,
O: 56%, Ca: 0.3%, Si: 7%. Es kommt zu einer Anreicherung von Natrium und Silizium,
sowie einer starken Reduktion von Kalzium von 2.2 auf 0.3 At.-%. Die Verunreinigung von
ß”-Alumina durch Kalzium ist bekannt und die zumeist negativen Auswirkungen auf die
Ionenleitfähigkeit sind in Kapitel 3.3.2 auf Seite 27 beschrieben.
Das sowohl die Intensität als auch die Bindungsenergie der Al2s-Emission konstant ist,
zeigt, dass das Aluminium chemisch unverändert bleibt. Dies ist vermutlich auf die che-
mische Stabilität der Spinell-Blöcke in ß”-Alumina zurückzuführen. Die Anreicherung von
Silizium an der Oberfläche deutet auf einen erheblichen Rückstand der SiO2-Politur auf der
ß”-Alumina-Oberfläche hin. Die gemessenen Bindungsenergien des Si2p-Orbitals 102.4 eV
und O1s-Orbitals 530.8 eV entsprechen jedoch nicht denen von SiO2 (Tabelle 6) [181]. Au-
ßerdem wäre durch das Verhältnis von Si/O = 0.5 ein deutlicher Anstieg der O1s-Emission
zu erwarten. Die Bildung von Karbonaten kann ausgeschlossen werden, da die Kohlenstoff-
konzentration nahe der Nachweisgrenze von 0.1% ist.
Die Na1s-Emission zeigt nach dem Polieren eine Verschiebung der Bindungsenergie von
EB = 1071.9 zu 1072.5 eV. Die Bindungsenergie von 1071.9 eV entspricht dabei den Wer-
ten von ß”-Alumina aus anderen Veröffentlichungen [109, 185] und die Bindungsenergie
von 1071.9 eV entspricht der von Na2O (Tabelle 6). Es liegt also die Vermutung nahe, dass
es durch die Politur mit SiO2 und dem anschließenden Ausheizen bei 1000
◦C zur Bildung
einer Oberflächenphase kommt. Über die mögliche Fremdphase können dabei folgende
Aussagen getroffen werden: sie ist entweder dünn genug, um nicht in den Röntgendiffrak-

























Abbildung 45: XPS-Spektren der Na1s-, O1s-, Al2s-, Ca2p3- und Si2p-Kernniveauemissionen
eines ß”-Alumina-Substrats vor (schwarz) und nach (rot) der Politur mit
SiO2-Poliersupension Logitech SF-1. Die vertikalen Linien zeigen die Bindungs-
energien von Na2Si3O7 mit einem hohen Anteil an nicht-bindendem Si-O- Na+
(gestrichelt) [187, 188]. Zusätzlich ist die mit XPS bestimmte Stöchiometrie vor
und nach der Politur angegeben (Box).
Die Bildung einer Fremdphase aus der Reihe der Na2SixO2x-1 stimmt mit den beobach-
teten Bindungsenergien überein [186]. Die gemessenen Bindungsenergien der Na1s-,
Si2p- und O1s-Emissionen entsprechen dabei Werten von Gläsern mit einer Zusammen-
setzung von Na2Si3O7 mit einem hohen Anteil an nicht-bindenden Si-O
- Na+ [187, 188].
Die entsprechenden Bindungsenergien sind in Abbildung 45 durch gestrichelte Linien ge-
kennzeichnet. Diese Gläser mit einer Zusammensetzung von Na2Si3O7 zeigen außerdem
eine ionische Leitfähigkeit von bis zu 1.6× 10−5 Scm−1 bei 200 ◦C und könnten daher als
Oberflächenphase in Frage kommen, ohne die Natriumleitfähigkeit vollständig zu unter-
binden [189–191].
8.3 Einfluss auf den Zellwiderstand
Im Folgenden wird aufgezeigt, wie sich die Politur auf die Impedanz bzw. Überspannung der
polierten und nicht polierten Festkörperelektrolyte auswirkt. Hierzu wurde das Sc-Nasicon und
ß”-Alumina in symmetrischer Konfiguration als Na/Sc-Nasicon/Na und Na/ß”-Alumina/Na in
Swagelok-Zellen verbaut. Die Zellen wurden unter galvanostatischen Bedingungen mit wech-
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Abbildung 46: Impedanzspektren und zyklische galvanostatische Messungen an unpoliertem
(a,b) und poliertem (c,d) Sc-Nasicon in symmetrischer Konfiguration mit Natri-
umelektroden. Die Impedanzspektren wurden zwischen 0.1 und 1MHz bei einer
Amplitude von 50 mV aufgenommen. Das Zyklieren der Zellen wurde bei Strom-
flüssen von 8 µAcm−2 durchgeführt, wobei im Falle des unpolierten Sc-Nasicon
die Polarität jede Stunde, und im Falle des polierten Sc-Nasicon alle fünf Stun-
den gedreht wurde. In (d) sind zusätzlich zwei Vergrößerungen des ersten und
letzten Zyklus mit den entsprechenden Überpotentialen dargestellt.
selnder Polarität bei 8 µAcm−2 zykliert und nach verschiedenen Zeitabständen mittels Impe-
danzspektroskopie untersucht.
Die Interpretation der Impedanzspektren orientiert sich an denen aus Referenz [20, 58]. Die
Spektren wurden zwischen 0.1 und 1MHz aufgenommen, wobei die hohen Frequenzen bei
niedrigeren Widerständen ZRe liegen. Die Spektren wurden mit einem äquivalenten Schalt-
kreis, bestehend aus einem ohmischen Widerstand R0, sowie zwei in Reihe geschalteten
RCPE-Elementen (R1 & CPE1 sowie Re & CPEe) simuliert. Die Summe aus R0 und R1 kann
als der Gesamtwiderstand des Sc-Nasicon Elektrolyten interpretiert werden. Daraus ergibt sich
wiederum die ionische Leitfähigkeit. Der Widerstand Re wird als der Grenzflächenwiderstand
zwischen dem Sc-Nasicon und den Natriumelektroden interpretiert.
Sc-Nasicon
Die Impedanzspektren der gelieferten Sc-Nasicon-Substrate (Abb. 46a) sind identisch mit
denen aus Referenz [20], sodass Auswirkungen durch den Transport der Substrate aus-
geschlossen werden können. Die Spektren sind durch zwei ineinander übergehende Halb-
kreise charakterisiert. Der hochfrequente Halbkreis entspricht dem parallel geschaltetem
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Tabelle 7: Widerstände R0, R1 und Re für unpoliertes und poliertes Sc-Nasicon in einer symme-
trischen Zelle mit Natriumelektroden. Die Widerstände wurden aus Simulationen mit
einem äquivalenten Schaltkreis bestehend aus R0 − R1/CPE1 − Re/CPEe berechnet.
In Übereinstimmung mit den Referenzen [20, 58] kann die Summe aus R0 und R1 als
Widerstand des Sc-Nasicon und Re als Grenzflächenwiderstand zwischen Sc-Nasicon
und den Natriumelektroden interpretiert werden. Rtot ergibt sich aus der Summe von
R0 + R1 + Re.
Unpoliert (Ω cm2) Poliert (Ω cm2)
R0 R1 R0+R1 Re Rtot R0 R1 R0+R1 Re Rtot
2 (h) 28 93 121 81 202
5 (h) 19 323 342 1308 1650
15 (h) 47 168 215 1154 1369
24 (h) 28 98 126 79 205
160 (h) 30 108 138 66 204 28 205 233 548 781
ohmschen Widerstand und konstantem Phasenelement RCPE-Element R1, der niederfre-
quente dem RCPE-Element Re. In Übereinstimmung mit der Publikation [58] kann R0 dem
Kornwiderstand und R1(CPE = 30nF) dem Korngrenzenwiderstand des Festkörperelektro-
lyten zugeschrieben werden, sowie Re (CPE = 0.3 µF) den Grenzflächen mit den Natriu-
melektroden. Durch das Zyklieren der Zelle lässt sich aus den nach 2h, 24h and 160h
gewonnen Impedanzspektren zeigen, dass alle internen Zellwiderstände auch unter einem
angelegtem Strom von 8 µAcm−2 stabil sind.
Im Detail sind die simulierten Widerstände für die nicht polierte und polierte
Na/Sc-Nasicon/Na-Zelle nach 2h, 24h and 160h in Tabelle 7 zusammengefasst. Rtot, (R0
+ R1 + Re) bleibt zwischen 202 und 205Ω cm
2 konstant, verschiebt sich jedoch nach
160 Stunden zu niedrigeren Grenzflächenwiderständen von Re = 81 zu Re = 66Ω cm
2.
Dagegen nehmen die dem Widerstand des Sc-Nasicon zugerechneten Werte R0 + R1 von
121 auf 138Ω cm2 leicht zu. Insgesamt ergibt sich aus den Widerständen, die der ioni-
schen Leitfähigkeit des Sc-Nasicon zugerechnet werden ((R0 + R1), eine Leitfähigkeit
von 8× 10−3 nach 2h, bzw. 7× 10−3 Scm−1 nach 160h des Zyklierens für das unpolier-
te Sc-Nasicon. Zieht man die Grenzflächen Widerstände zusätzlich in Betracht (Rtot), so
ergibt sich eine Gesamtleitfähigkeit von 5× 10−3 Scm−1.
Das resultierende Überpotential für eine Zelle mit unpoliertem Sc-Nasicon bei einem kon-
stanten Strom von 8 µAcm−2 ist in Fig. 46b dargestellt. Das Überpotential von durch-
schnittlich 3mV mit Spitzen bis zu 9mV entspricht einem ungefähren inneren Widerstand
von 375Ω cm2. In Übereinstimmung mit den konstanten Impedanzspektren zeigt die Zelle
über eine Zyklierdauer von 160 Stunden keinen Anstieg des Überpotentials oder Anzeichen
von Kurzschlüssen durch etwaige Dendritenbildung.
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Nachteilige Effekte des Polierens zeigen sich in einer erhöhten Impedanz und daraus re-
sultierenden höheren Überspannung während des elektrochemischen Zyklierens (Tablel-
le 7). Die zu Beginn des Zyklierens erhöhte Impedanz von 1650Ω cm2 ist in Abbildung
46c ersichtlich. Die Modellanpassung der Daten zeigt, dass R0 und R1 (CPE = 0.3 µF),
also der Sc-Nasicon-Bulkwiderstand, durch das Polieren nur schwach beeinflusst wird.
Die Widerstände nehmen im Vergleich zum unpolierten Sc-Nasicon von R0+1 = 121 zu
342Ω cm2 zu. Dass der Anstieg der Bulkimpedanz (R1) von 93 auf 323Ω cm
2 auf den
Anstieg des Korngrenzenwiderstandes zurückzuführen ist, ist in Einklang mit anderen
Referenzen [180, 192, 193]. Dies ist begründet in der hohen Resistenz des verwendeten
Bulk-Sc-Nasicon gegenüber Feuchtigkeit und CO2 [144].
Im Gegensatz zum Bulkmaterial ist die Oberfläche des Sc-Nasicon empfindlich gegenüber
der Poliersuspension. Durch den einstündigen Kontakt erhöht sich der Grenzflächenwi-
derstand zu den Natriumelektroden (Re) von 81 auf 1308Ω cm
2. Dies wird vermutlich
dadurch hervorgerufen, dass Natriumionen durch Wasser aus dem Nasicon gelöst und die
entstehenden Leerstellen protoniert werden [142, 143]. Die von Gulens veröffentlichten
Impedanzspektren sind mit denen in Abb. 46c in ihrer Form identisch. Daraus ergibt sich
der Schluss, dass beim Polieren ebenfalls eine Protonierung der Sc-Nasicon-Oberfläche
stattfindet. Die erhöhte Impedanz reduziert sich nach 160h Zyklieren von Rtot = 1650
auf 751Ω cm2, was auf eine reversible Reaktion während des Zyklierens schließen lässt
[58,143].
Im Vergleich zu symmetrischen Zellen, die mit Flüssigelektrolyten und Natriumelektroden
zykliert wurden [194], zeigen die Sc-Nasicon basierten Zellen, eine um 35 % geringere
Impedanz (200Ω cm2) und eine deutlich erhöhte Zyklenstabilität. Auch der Vergleich mit
Versuchen, metallische Lithiumanoden mit ionischen Flüssigkeiten zu stabilisieren, zeigt
einen vergleichbaren Widerstand von etwa 200Ω cm2 [195].
ß”-Alumina
In Abbildung 47 sind die Impedanzspektren von symmetrischen Na/ß”-Alumina/Na-Zellen
mit (a) unpoliertem und (b) poliertem Festkörperelektrolyten dargestellt. Die Spektren
wurden vor dem ersten Zyklieren sowie nach 10 und 60 Stunden aufgenommen und zeigen
in dieser Zeit einen leichten Anstieg der Impedanz (Rtot) von 5511 auf 6881Ω cm
2 im Ver-
gleich zu nicht polierten Substraten. Im Vergleich mit unpolierten Sc-Nasicon-Substraten
ist die Impedanz um den Faktor 25 erhöht. Nach der Politur ist die Impedanz (Rtot) zu-
nächst auf 17350Ω cm2 erhöht, fällt dann aber während des Zyklierens auf 1797Ω cm2
ab. Zur detaillierten Auswertung der Spektren wurden diese mit einem identischen äqui-
valenten Schaltkreis, wie bereits bei den Na/Sc-Nasicon/Na-Zellen, angepasst. Alle aus den
Anpassungen der Impedanzdaten berechneten Widerstände sind in Tabelle 8 angegeben.
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Abbildung 47: Impedanzmessungen an (a) polierten und (b) unpolierten symmetrischen
Na/ß”-Alumina/Na-Zellen, aufgenommen zwischen 0.1Hz und 1MHz. Polarisati-
on der (c) polierten und (d) unpolierten Zelle bei einem Stromfluss von 8 µAcm−2.
Die Polung wurde jede Stunde umgekehrt.
Es zeigt sich, dass der Korngrenzwiderstand RSE GB mit 5132Ω cm
2 etwa 93 Prozent der
Gesamtimpedanz im initialen Zustand ausmacht und 85 Prozent nach 60 Stunden des
Zyklierens (6041Ω cm2). Eine mögliche Begründung für die deutlich höheren Korngrenz-
widerstände des ß”-Alumina im Vergleich zum Sc-Nasicon ergibt sich aus den XPS-Daten
(Abb. 45), in denen eine erhöhte Kalziumkonzentration an der ß”-Alumina-Oberfläche
von 2.2% gemessen wurde. Die Impedanzspektren sprechen für eine Anreicherung des
Kalziums an den Korngrenzen, was mit Ergebnissen aus experimentellen Untersuchungen
mittels Auger-Spektroskopie übereinstimmen würde [106]. Aufgrund der deutlich nied-
rigeren Herstellerangaben, wonach die Gesamtmenge an CaO der ß”-Alumina-Substrate
unter 200 ppm liegt, kann angenommen werden, dass es sich bei den hohen gemesse-
nen Kalziumkonzentrationen um einen Oberflächeneffekt handelt. Bestätigt wird diese
Annahme durch die XPS-Messungen nach dem Polieren, wodurch die Kalziummenge an
der Substratoberfläche auf 0.3% reduziert wurde. Daraus lässt sich schlussfolgern, dass
sich die Kalziumverunreinigung oberflächennah in den Korngrenzen akkumuliert und zu
einer Erhöhung der Impedanz im Vergleich zum kalziumfreien Sc-Nasicon führt. Durch
die Politur kann dieser Effekt reduziert werden. Jedoch bleibt die aus den Impedanzdaten
berechnete Leitfähigkeit mit 5.5× 10−4 Scm−1 deutlich unter denen des Sc-Nasicon mit
1.2× 10−3 Scm−1.
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Tabelle 8: Widerstände RSE bulk, RSE GB und RAn für unpoliertes und poliertes ß”-Alumina in einer
symmetrischen Zelle mit Natriumelektroden. Die Widerstände wurden aus Simulatio-
nen mit einem äquivalenten Schaltkreis bestehend aus RSE bulk − RSE GB/CPESE GB −
RAn/CPEAn berechnet. In Übereinstimmung mit den Referenzen [20,58] kann die Sum-
me aus RSE bulk und RSE GB als Widerstand des Sc-Nasicon (RSE) und RAn als Grenzflä-
chenwiderstand zwischen Sc-Nasicon und den Natriumelektroden interpretiert wer-
den. Rtot ergibt sich aus der Summe von RSE bulk + RSE GB + RAn.
Unpoliert (Ω cm2) Poliert (Ω cm2)
RSE bulk RSE GB RSE RAn Rtot RSE bulk RSE GB RSE RAn Rtot
0 (h) 10 5132 5142 369 5511 0 17162 17162 188 17350
10 (h) 9 5607 5616 478 6094 8 4442 4450 147 4597
60 (h) 10 6041 6051 830 6881 4 1656 1660 137 1797
Die entsprechenden Impedanzen von RSE GB sind nach dem Polieren zunächst auf
17162Ω cm2 erhöht, sinken jedoch nach 60 Stunden Zyklierens auf 1656Ω cm2 ab und
sind damit etwa 65% niedriger als vor der Politur. Dieser Effekt des sich reduzierenden
Korngrenzwiderstandes mit dem Zyklieren ist ebenfalls beim Sc-Nasicon zu beobachten
(Tab. 7). Er könnte auf eine reversible Protonierung des Elektrolyten zurückzuführen sein,
wenn Natrium durch die wässrige Politur zunächst gelöst wird, die entstandene Leerstel-
le durch ein Proton gefüllt und dieses anschließend durch das Zyklieren mit metallischen
Natriumanoden wieder durch ein Natriumion substituiert wird [58,142,143].
Der zweitgrößte Anteil der Impedanz kann dem Grenzflächenwiderstand RAn
(CPEAn ≈ 0.6µF) zwischen dem ß”-Alumina und den Natriumanoden zugeordnet werden,
der bei unpolierten Substraten etwa 5 mal höher ist im Vergleich zu dem Sc-Nasicon-
Substrat. Dies könnte auf die oberflächennahe Kalziumverunreinung zurückzuführen sein.
Nach der Politur kehren sich die Verhältnisse um und der Grenzflächenwiderstand des
ß”-Alumina-Substrats (188Ω cm2) mit den Natriumanoden ist sieben mal kleiner als
der des Sc-Nasicon (1308Ω cm2). Zusätzlich zur Entfernung der Kalziumverunreinigung
kommt der Einfluss der Oberflächenphasen, die beim Polieren entstehen und sich in den
XPS-Messungen andeuten. Für das ß”-Alumina-Substrat würde eine potentiell ionisch-
leitfähige und nur einen Nanometer dünne Na2Si3O7 Grenzphase den Grenzflächenwider-
stand nicht so stark beeinflussen wie eine ionisch-isolierende SiZrO4-Phase im Falle von
Sc-Nasicon. Der Effekt der Oberflächenphasen würde in Einklang mit den deutlich nied-
rigeren Grenzflächenwiderständen des ß”-Alumina-Substrats von RAn = 137 − 188Ω cm2
und des Sc-Nasicon-Substrats mit RAn = 548− 1308Ω cm2 stehen.
Der ß”-Alumina-Bulkwiderstand (RSE bulk) von 10Ω cm entspricht einer Leitfähigkeit von
0.1 Scm−1 und ist identisch mit der von ß”-Alumina-Einkristallen [101]. Auch nach dem
Polieren zeigt sich kein Anstieg des Bulkwiderstandes, sodass davon auszugehen ist, dass
dieser durch das Polieren nicht negativ beeinflusst wird.
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In den Abbildungen 47c und 47d sind die Polarisationsspannungen dargestellt, wenn
die Zelle mit stündlich wechselnden Polaritäten bei 8 µAcm−2 galvanostatisch zykliert
wird. Die gemessenen Polarisationsspannungen der symmetrischen Zelle mit unpoliertem
ß”-Alumina zeigen Überspannungen von etwa 350mV vor dem Zyklieren und 510mV nach
60 Stunden. Dies entspricht den gemessenen Impedanzen von 4500 bzw. 7000Ω cm2. Das
Zyklieren bei wechselnder Polarität zeigt außerdem, dass das Polarisationspotential bei
negativen Strömen deutlich höher ist als bei positiven. Da dieser Effekt nur für unpo-
lierte Substrate (sowohl ß”-Alumina als auch Sc-Nasicon) zu beobachten ist, kann davon
ausgegangen werden, dass dieser Effekt auf einen unzureichenden Kontakt zwischen der
Substratoberfläche und der Natriumelektrode zurückzuführen ist. Nach dem Polieren ist
die Überspannung bei gleichem Strom stark reduziert. Im initialen Zyklus liegt das Pola-
risationspotential bei etwa 80mV, sowohl bei positiven als auch bei negativen Strömen.
Nach 100 Stunden des Zyklierens reduziert sich das Polarisationspotential auf etwa 35mV
und sinkt nach 60 Stunden nur noch leicht auf etwa 20mV. Die Überpotentiale des ersten
Zykluses sind um etwa die Hälfte geringer als sie aus den Impedanzdaten zu erwarten sind.
Erst nach 10 Stunden des Zyklierens entspricht die gemessene Impedanz von 4597Ω cm2
den Überpotentialen von 36mV. Die große Diskrepanz zwischen der Überspannung und
der Impedanz im ersten Zyklus kann auf einmalige Effekte zu Beginn des Zyklierens zu-
rückzuführen sein. Insgesamt zeigen die Daten die positiven Effekte, die sich durch das
Polieren des ß”-Alumina ergeben.
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9 PLD-Abscheidung von Dünnschicht-Festkörperelektrolyten
Für die Anwendung von Festkörperelektrolyten in Akkus mit einer realistischen Energiedichte,
bezogen auf ihr Gewicht und Volumen, sind die in dieser Arbeit hergestellten Versuchszellen
durch ihr großes Elektrolyt- zu Kathoden-Verhältnis ungeeignet. Um das Verhältnis zu reduzie-
ren, eignen sich dünne Schichten von Nasicon und ß”-Alumina zwischen 200 und 1000nm. Je
dünner dabei der Elektrolyt flächendeckend aufgebracht werden kann, umso geringer wird das
Volumenverhältnis von Elektrolyt zu Kathode [4]. In zwei Masterarbeiten von Nico Kaiser "PLD
growth investigations on the Na2O-Al2O3 sytem with focus on sodium-ion conductivity" [196],
und Tobias Vogel "PLD growth investigations of Sc-Substituted Nasicon solid electrolyte thin
films" [121] wurde die Möglichkeit untersucht, Dünnschichtelektrolyte mittels PLD herzustellen
und im Anschluss daran die Performance von entsprechenden Natrium-Dünnschichtbatterien zu
untersuchen.
9.1 ß”-Alumina
Für die Herstellung von ß”-Alumina-Dünnschichten wurden zunächst Targets mit einer nominel-
len Zusammensetzung von Na2Al11O17.5 bei 1300
◦C gesintert. Das resultierende Target enthielt
eine Phasenmischung aus ß”-Alumina und ß-Alumina. Für die PLD-Abscheidung wurden die
Ausgangsparameter nach Haumesser et al. [197] verwendet. Die bei 800 ◦C auf Saphir gewach-
senen Schichten zeigten die gewünschte ß”-Alumina-Stöchiometrie zwischen Na1.2Al11O17.1 und
Na1.7Al11O17.35, jedoch statt des Na2Al10.66O17 - Festkörperelektrolyt (ß”-Alumina) eine meta-
stabile Mischphase aus Na2O und Al2O3 [198]. Diese im folgenden als m-Al2O3 bezeichnete
Phase wird auch als „Mullit ähnliche Phase“ beschrieben und ist nicht ionisch leitfähig.
Um die m-Al2O3-Phase in ß”-Alumina zu überführen, mussten Temperaturen von 1350
◦C ver-
wendet werden, die jedoch nur in einem Hochtemperaturofen möglich sind. Um Natriumver-
luste bei 1350 ◦C zu vermeiden, wurden die bei 800 ◦C beschichteten Saphir-Substrate mit
Na2CO3-Pulver bedeckt. Mit XRD und XPS konnten die ß-Alumina-Phase zweifelsfrei nachge-
wiesen werden und zusätzlich durch die in-plane Impedanzmessungen die ionische Leitfähigkeit
der Schicht bestimmt werden. Die dadurch hergestellten ß”-Alumina-Schichten zeigten ein deut-
liches Arrhenius-Verhalten mit einer für ß”-Alumina typischen Aktivierungsenergie von 0.33 eV
und einer ionischen Leitfähigkeit von 8.8× 10−5 Scm−1 bei Raumtemperatur (Abb. 48a). Als
problematisch stellte sich heraus, dass Natrium in das Saphir-Substrat diffundiert und dort
ebenfalls zu ß-Alumina/ß”-Alumina reagiert (Abb. 48b). Dadurch war die Schichtdicke nicht
abhängig von der zuvor abgeschiedenen PLD-Schicht und die Oberflächenrauigkeit stark er-
höht.
Andere Substrate wie MgO, SrTiO3, DyScO3 und GdScO3 waren keine Alternativen da sich durch
Diffusion von Aluminium in das Substrat Fremdphasen wie GdAlO3 oder DyAlO3 bildeten.
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Abbildung 48: a) Arrhenius-Plot der ionischen Leitfähigkeit bei Temperaturen zwischen 25 und
200 ◦C. b) Querschnitts SEM-Aufnahme einer mit PLD auf Saphir gewachsenen
ß”-Alumina-Dünnschicht, die anschließend in einer Mischung aus Na2CO3- und
Al2O3-Pulvern bei 1300 ◦C annealed wurde.
9.2 Sc-Nasicon
Für die Herstellung der Sc-Nasicon-Targets wurden die gemischten Ausgangspulver zu-
nächst bei 800 ◦C kalziniert und anschließend bei 1250 bis 1300 ◦C gesintert. Die mit
PLD gewachsenen Sc-Nasicon-Dünnschichten hatten eine nominelle Zusammensetzung von
Na4Sc0.4Zr1.6Si2P0.9O12 und entsprechen damit nahezu der idealen Zusammensetzung von
Na3.6Sc0.4Zr1.6Si2P1O12. Die bei 25 bis 550
◦C gewachsenen, zunächst amorphen Schichten wur-
den zwischen 850 und 900 ◦C annealed und zeigten daraufhin die kristalline Sc-Nasicon-Phase
neben weiteren Fremdphasen wie Sc2Zr5O13, Na2SiO3 und ZrP2O7. Die höchsten ioni-
schen Leitfähigkeiten von 3.9× 10−8 Scm−1 mit einer Aktivierungsenergie von 0.59 eV wur-
den an einer 400nm dünnen Schicht gemessen, was vergleichbar mit Werten für LiPON ist
(10-6 - 3× 10−8 Scm−1 [199]). Diese Schicht wurden bei 900 ◦C annealed, da es aufgrund des
hohen Verlusts von Natrium und Phosphor nicht möglich ist, die Dünnschichten direkt bei 900 ◦C
herzustellen. Um die Verluste durch Evaporation zu minimieren, wurde versucht, die Schichten
außerhalb der PLD-Kammer bei normaler Atmosphäre und tieferen Temperaturen von 550 bis
750 ◦C zu annealen [200]. Es zeigte sich jedoch, dass die Temperaturen zu gering sind, um eine
Kristallisation der Sc-Nasicon-Phase zu erreichen.
9.3 Verwendung von PLD-gewachsenen Dünnschichtelektrolyten - Ein Fazit
Insgesamt zeigten die Versuche ß”-Alumina und Sc-Nasicon mittels PLD herzustellen, dass
die nötigen Temperaturen über 900 ◦C und die nur begrenzten Sauerstoffpartialdrücke von
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Abbildung 49: a) Querschnitts SEM-Aufnahme einer mit PLD auf Saphir gewachsenen
Sc-Nasicon-Dünnschicht. b) XRD-Diffraktogramme der Sc-Nasicon-Dünnschicht
nach dem Annealing zwischen 700 und 900 ◦C. Mit steigender Temperatur kris-
tallisieren aus der ursprünglich amorphen Schicht die gewünschte Nasicon-Phase,
aber auch Sc2Zr5O13, Na2SiO3 und ZrP2O7 als Fremdphasen.
1mbar zu einem starken Natrium- bzw. Phosphorverlust während der Deposition führen. So-
wohl niedrigere Temperaturen als auch erhöhte Sauerstoffpartialdrücke von 1mbar während
der PLD-Abscheidung können die Stöchiometrie positiv zu einem höheren Natriumgehalt beein-
flussen, jedoch bleibt die kristalline Festkörperelektrolyt-Dünnschicht unzureichend. Durch die
hohen Temperaturen von 900 ◦C ergeben sich des Weiteren Probleme durch Interdiffusion mit
den verwendeten Substraten, oder in einer potenziellen Anwendung als Dünnschicht-Akku, mit
der Kathode, der Anode oder den Elektroden. Für die erfolgreiche Herstellung eines Natrium-
Dünnschichtakkus ist ein mit LiPON vergleichbarer Dünnschichtelektrolyt nötig, der bei sehr
niedrigen Temperaturen (25 - 200 ◦C) hergestellt werden kann.
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10 Zusammenfassung und Ausblick
Durch das Abscheiden von Dünnschichtkathoden mittels PLD auf verschiedenen Festkörper-
elektrolytsubstraten und der Kombination mit einer Alkalimetallanode besteht die Möglich-
keit, unterschiedliche Materialkombinationen als Modellzellen zu untersuchen. Im Gegensatz
zu Akkus, in denen die unterschiedlichen Materialien als Pulver gemixt und gepresst werden,
erlaubt diese Art der Modellzelle, die negativen Auswirkungen eines physischen Kontaktverlus-
tes der Materialien während des Zyklierens zu vermeiden. Hierdurch konnten in dieser Arbeit
die zwei vielversprechenden Festkörperelektrolyte Sc-Nasicon und ß”-Alumina direkt in ihrer
elektrochemischen Performance verglichen werden. Hierzu wurden beide Festkörperelektro-
lyte mit NaxCoO2-Kathoden beschichtet und mit einer metallischen Natriumanode versehen.
Durch die Kombination und Korrelation der elektrochemischen Performance mit weiteren Ana-
lysetechniken wie XRD, XPS, elektrochemischer Impedanz- und Ramanspektroskopie wurden
verschiedene Aspekte der Kathoden- und Grenzflächenstabilität, der Fremd- und Grenzflächen-
phasenbildung sowie die daraus resultierenden inneren Zellwiderstände diskutiert.
10.1 Akkuperformance
Maximale spezifische Kapazitäten von 150mAhg−1 wurden mit O3-NaxCoO2/Sc-Nasicon/Na-
Akkus erreicht. Dabei lag das Überpotential bei einer Stromdichte von 8 µAcm−2 bei 28mV.
Die sinkende Kapazität des Akkus innerhalb der ersten 100 Ladezyklen konnte auf die Trans-
formation der O3-Phase zur monoklin verzerrten P’3-Phase zurückgeführt werden. Durch die
detaillierte Analyse der Impedanzdaten konnte nachgewiesen werden, dass die Grenzfläche
zwischen der NaxCoO2-Kathode und dem Sc-Nasicon-Elektrolyt bis auf einen Anstieg der Im-
pedanz von 262 auf 598Ω cm während des ersten Zyklus langfristig stabil bleibt.
Während die O3-Phase bei einer Depositionstemperatur von 300 ◦C hergestellt wurde, wurden
P2-NaxCoO2 Kathoden bei mindestens 550
◦C abgeschieden. Die P2-Phase zeigte eine maximale
spezifische Entladekapazität von 124mAhg−1 bei einer Überspannung von ungefähr 180mV
und Stromdichten von 8 µAcm−2. Dieses erhöhte Überpotential konnte mittels Impedanzspek-
troskopie auf die Grenzfläche zwischen NaxCoO2 und Sc-Nasicon zurückgeführt werden. Ein
Akku mit einer P2-NaxCoO2-Kathode, der zusätzlich bei 700
◦C annealt wurde, um die Kris-
tallinität zu erhöhen, zeigte eine initiale Entladekapazität von 120mAhg−1. Durch einen star-
ken Anstieg des Überpotentials auf über 850mV reduzierte sich die Kapazität innerhalb von
200 Zyklen auf 9mAhg−1. Dieser extreme Anstieg konnte auf eine verstärke Grenzflächenpha-
senbildung zwischen dem Elektrolyt und der Kathode zurückgeführt werden, bei der es sich um
Na4SiO4 handeln könnte. Für eine optimale Akkuperformance sollte die NaxCoO2 Kathode und
der Sc-Nasicon-Elektrolyt nicht bei Temperaturen über 700 ◦C in Kontakt gebracht werden.
Auf der Anodenseite konnte nachgewiesen werden, dass Sc-Nasicon im Kontakt mit metal-
lischem Natrium auch unter dynamischen Bedingungen in einem Potentialfenster zwischen
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2.0 und 4.2 V stabil ist und keine Anzeichen der Bildung einer Grenzflächenphase zeigt. Für
ß”-Alumina gilt gleiches in einem Potentialfenster zwischen 2.0 und mindestens 3.8 V.
Die Verwendung von ß”-Alumina als Festkörperelektrolyt ist in Kombination mit Schichtgit-
terkathoden in Festkörperakkus deutlich herausfordernder. Denn trotz der besseren ionischen
Leitfähigkeit und der Verwendung in Hochtemperaturakkus mit Flüssigelektroden kommt es
durch minimale Kalziumverunreinigungen von 200 ppm bereits zu starken Einschränkungen
in der Akkuperformance. Durch starke Migration von Kalzium in die Schichtgitterstruktur der
NaxCoO2-Kathode kommt es zunächst zur Bildung von NaxCayCoO2, und bei ausreichender Kal-
ziumkonzentration und Temperaturen von 700 ◦C zur nahezu vollständigen Transformation zu
Ca3Co4O9. Zusätzlich erhöht die Bildung von CaAl2O4 an der Grenzfläche zum NaxCoO2 und ei-
ner chemischen Veränderung der Substratoberfläche durch das Polieren den inneren Zellwider-
stand, sodass die maximalen Entladekapazitäten von 51mAhg−1 bei nur geringen Stromdichten
von 0.2 µAcm−2 erreicht werden konnten.
10.2 NaxCoO2-Phasenbestimmung und Operando-Messungen
Die Bestimmung der isomerischen-NaxCoO2 Phase ist für viele wissenschaftliche Fragestellun-
gen von essenzieller Bedeutung. Bei Abscheidungen mit niedriger Temperatur (300 ◦C) zeigten
die Dünnschichten nur eine leichte präferenzielle Texturierung der (101)-Ebenen. Es konnte
jedoch durch weitere Reflexe der (012)- und (104)-Ebenen eine eindeutige Bestimmung der
O3-Phase vorgenommen werden. Die bei höheren Temperaturen abgeschiedene P2-Phase ist
durch die starke Texturierung schwieriger mit XRD nachzuweisen, da meist ausschließlich die
(00l)-Ebenen in einem Θ/2Θ-Röntgendiffraktogram sichtbar sind. Mittels Ramanspektroskopie
konnte in dieser Arbeit zwischen der O3- und P2-Phase unterschieden werden. Eine umfas-
sende Literaturrecherche zeigte, dass die Zuordnung der Ramanspektren und der verschie-
denen Schwingungsmodi intensiv diskutiert wird. Durch die in dieser Arbeit durchgeführten
Operando-Raman- und XRD-Messungen konnte nachgewiesen werden, dass die hexagonale P2-
Phase fünf Ramanmodi bei 195 cm−1 (E1g), 469 cm−1 (E2g), 511 cm−1 (E2g), 606 cm−1 (E2g)
und 673 cm−1 (A1g) bei einer Zellspannung von 3.8 V hat. Durch ein kontinuierliches Entladen
konnte gezeigt werden, dass insbesondere der A1g durch ein Verschiebung der Ramanmodi von
bis zu 11 cm−1 auf den Natriumgehalt der NaxCoO2-Kathode reagiert. Die E2g zeigen nur eine
Verschiebung bis zu 8 cm−1 und der E1g-Modus von maximal 5 cm−1. Operando-Messungen an
sauerstoffdefizitärem NaxCoO1.92 lassen darauf schließen, dass es zu einer starken Änderung
der NaxCoO2-y Struktur mit sich änderndem Natriumgehalt kommt. Bei hohen Zellspannungen
bis 2.3 V lässt sich die P2-Phase nachweisen, wohingegen bei niedrigen Spannungen bis 2.0 V
nur noch zwei Ramanverschiebungen bei 466 cm−1 und 572 cm−1 auftreten. Welcher Einfluss
dabei dem Sauerstoffdefizit zugeschrieben werden kann und ob es sich bei den gemessenen
Ramanverschiebungen um eine Transformation zur O3-Phase handelt, wird Bestandteil zukünf-
tiger Untersuchungen sein. Solche Operando-Raman-Messungen könnten auch zur Aufklärung
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von Strukturfragen genutzt werden, wie sie sich in neusten Publikationen zum Thema „Anionen-
Redox-Reaktionen in NaxCoO2“ stellen [32]. So könnten die Bindungslängen zwischen Co-Co
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